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In den letzten Jahren belegt eine stark ansteigende Anzahl experimenteller und
theoretischer Resultate das große Interesse an Volumenmaterialien mit elektroni-
scher, struktureller und/oder chemischer Heterogenität auf der Skala von 0,5 bis
2 nm. Solche Clustermaterialien lassen hervorragende Eigenschaften erwarten, wenn
vorteilhafte strukturelle oder elektronische Konfigurationen kombiniert werden
können.
Ein interessanter neuer Ansatz zur Erzeugung von Heterogenitäten in metalli-
schen Gläsern sind zusätzliche Legierungselemente mit positiven Mischungsenthal-
pien zwischen mindestens zwei der Komponenten. Die abstoßende Wechselwirkung
zwischen zwei Hauptkomponenten kann zu einer Mischungslücke in der Schmel-
ze und sogar zur Bildung phasenseparierter metallischer Gläser führen. Diese
Gläser bestehen aus Volumenanteilen mit amorpher Struktur, aber unterschiedli-
cher Zusammensetzung. Es wurde bereits gezeigt, dass in massiven metallischen
Gläsern in einigen Fällen eine verbesserte Plastizität und sogar eine erhöhte
Glasbildungsfähigkeit erreicht werden kann, falls ein geringer Massenanteil eines
Legierungselements mit positiver Mischungsenthalpie zugegeben wird.
In der vorliegenden Arbeit wird die Herstellung von Clustermaterialien von Legie-
rungen mit metallischer Glasbildungsfähigkeit und deren Eigenschaften untersucht.
In Levitationsexperimenten wurde zunächst die Phasenseparation in unterkühlten
Schmelzen der binären Systeme mit positiver Mischungsenthalpie Gd-Ti und Gd-Zr
in einer elektromagnetischen Levitationsanlage experimentell aufgeklärt. Wenn
Schmelzen unter die Binodale unterkühlt werden, entmischen sie in Bereiche mit
unterschiedlicher Zusammensetzung.
Aus den signifikanten Unterschieden der Gefüge von Proben, die von einem
Zustand innerhalb bzw. außerhalb der Mischungslücke auf einem Kupfersubstrat
abgeschreckt wurden, konnte die Form der Mischungslücke in der Gd-Ti Schmelze
als Funktion der Temperatur und der Konzentration bestimmt werden. Diese
erstreckt sich von 10 bis 80 At.% Gadolinium und ist wesentlich ausgedehnter als
bisher vermutet. Ihre kritische Temperatur 1580 ◦C liegt bei der Zusammensetzung
Gd20Ti80.
Im Gegensatz zu Gd-Ti konnte für Gd-Zr Schmelzen wegen der geringeren posi-
tiven Mischungsenthalpie keine stabile Mischungslücke gefunden werden. Jedoch
deutet die simultane dendritische Kristallisation der Primärphasen Gadolinium und
Zirkonium in bis zu 100 K unterkühlten Proben auf die Existenz einer metastabilen
Mischungslücke unterhalb der eutektischen Temperatur hin. Eine durch CAL-
PHAD Rechnungen vorhergesagte Mischungslücke in der Schmelze des quaternären
Systems Gd-Ti-Cu-Al, für das dünne Bänder phasenseparierter Gläser mit dem
Schmelzspinnverfahren hergestellt wurden, konnte nicht bestätigt werden. Die mit
der elektromagnetischen Levitationsanlage erreichte minimale Abschrecktemperatur
(920 ◦C) läßt aber keine endgültige Aussage zu.
i
ii
Ein weiteres Ziel der Arbeit ist es, die Wirkung geringer Anteile der Elemen-
te Gadolinium, Kobalt und Rhenium auf eine Cu-Zr-Al Legierung mit guter
Glasbildungsfähigkeit zu ermitteln. Die genannten Elemente zeichnen sich durch
positive Mischungsenthalpie sowie Mischungslücken in Schmelzen mit unterschied-
lichen Hauptkomponenten der binären Randsysteme Gd-Zr, Cu-Co bzw. Cu-Re
der Basislegierung aus. Die Wirkung dieser Mikrolegierungselemente auf Glasbil-
dungsfähigkeit, Struktur, thermische Stabilität und mechanische Eigenschaften
erwiesen sich als abhängig vom Mikrolegierungselement, seiner Konzentration und
den Abkühlbedingungen.
Massive metallische Gläser mit Durchmessern 2 bis 6 mm der Zusammensetzung
(Cu46Zr46Al8)100−xZx (x = 0− 4) konnten für Z = Gd, Co mit dem Spritzgießver-
fahren hergestellt werden. Dabei erhöht sich die Glasbildungsfähigkeit für geringe
Gd-Beimischungen sogar bis 2 At.%, während sie für Kobalt nur leicht reduziert
wird. In Abhängigkeit von x verringern sowohl Gadolinium als auch Kobalt die
Kristallisationstemperatur der Cu46Zr46Al8 Basislegierung um bis zu 25 K, während
die Glasbildungstemperatur Tg nahezu unverändert bleibt. Legieren mit optimalen
Gehalten von Gadolinium und Kobalt bis zu 2 At.% führt zu einer plastischen
Verformbarkeit im Vergleich zum spröden Verhalten des massiven metallischen
Glases Cu46Zr46Al8. Im Druckversuch wurden z.B. Bruchdehnungen bis εf = 4%
in (Cu46Zr46Al8)98Co2- bzw. (Cu46Zr46Al8)98Gd2-Proben mit 3 mm Durchmesser
erreicht. Die maximale Druckfestigkeit und der Elastizitätsmodul bleiben gegenüber
der Basislegierung nahezu unverändert. Weite Gebiete der Bruchflächen solcher
mikrolegierter Gläser zeigen die Abwesenheit von Scherbändern, was ein Zeichen
für eine inhomogene Verformung ist und zum Versagen der Proben führt.
Selbst geringe Zugaben von Rhenium (1 At.%) setzen die Glasbildungsfähigkeit
drastisch herab. Es konnten nur amorphe Folien von ca. 40µm Dicke durch Splat-
Quenching hergestellt werden, obwohl sich die Kristallisationstemperatur für
(Cu46Zr46Al8)98Re2 etwas erhöht. Gegossene massive Proben besitzen ein kris-
tallines Gefüge bestehend aus Primärdendriten der intermetallischen Verbindung
B2-CuZr und der kubischen Phase CuZrAl als Hauptbestandteile. Kleine Teilchen
einer Re-reichen Phase sind unregelmäßig in der Probe verteilt. Diese werden beim
Erstarrungsprozess zuerst ausgeschieden und triggern offensichtlich die Kristalli-
sation der B2-CuZr Phase, wie Gefügebilder beweisen. Die massiven Gussproben
besitzen außergewöhnliche mechanische Eigenschaften, hohe Festigkeit verbunden
mit plastischer Dehnung bis 4 % und einen ausgedehnten Bereich der Kaltverfes-
tigung bei reduzierter Streckgrenze gegenüber den metallischen Gläsern. Diese
Eigenschaften werden durch den hohen Volumenanteil der B2-CuZr Phase be-
stimmt.
Das Mikrolegieren mit Elementen positiver Mischungsenthalpie sowie die gezielte
Keimbildung stabiler bzw. metastabiler kristalliner Phasen durch Ausscheidungen
in der Schmelze, die in dieser Arbeit verfolgt wurden, sind aussichtsreiche Konzepte
zur Optimierung mechanischer Eigenschaften von Materialien auf der Basis von
massiven metallischen Gläsern. Die Bildung nanokristalliner Clusterstrukturen
und der Mechanismus der Verbesserung der plastischen Verformbarkeit bedürfen
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Während die Herstellung oxidischer Gläser, wie z.B. auf der Basis von SiO2,
schon seit dem Altertum bekannt ist, wurden metallische Werkstoffe bis Mitte
des letzten Jahrhunderts ausschließlich in kristalliner Form genutzt. Unterhalb
der Schmelztemperatur sind flüssige Metalle instabil und erstarren als Phasen
mit unterschiedlicher Struktur. Erst vor ca. 50 Jahren wurde die Herstellung
sogenannter metallischer Gläser durch rasche Erstarrung von Metallschmelzen
entdeckt [31]. Durch das Abschrecken der Schmelze besitzen sie keine ferngeordnete
kristalline Struktur. Es wird jedoch oft die Nahordnung der Schmelze eingefroren
(siehe Abbildung 1.1).
Voraussetzung für die Entstehung metallischer Gläser ist die Unterdrückung der
Keimbildung der Gleichgewichtsphasen, die zu einer Unterkühlung der Schmelze im
Erstarrungsprozess führt [17]. Die Herstellung metallischer Gläser ist normalerweise
an bestimmte Legierungszusammensetzungen gebunden, z.B. die Zugabe von Glas-
bildnern wie Bohr, Silizium oder Phosphor. Solche rasch erstarrten metallischen
Gläser in Form dünner Bänder sind als weichmagnetische Materialien in der indus-
triellen Anwendung [39]. Reine Metalle können nur bei extrem hohen Abkühlraten
durch Abscheidung dünner Schichten aus der Gasphase in den amorphen Zustand
überführt werden [17].
Nachdem vorher nur wenige exotische Legierungen bekannt waren [6], wurde
erst 1988 mit den Arbeiten von A. Inoue und Mitarbeitern der Durchbruch bei
der Herstellung von massiven metallischen Gläsern, d. h., von Gläsern im Ab-
messungsbereich von > 1 mm, erreicht [27]. Solche massiven metallischen Gläser
können durch Gießverfahren hergestellt werden. Aufgrund der größeren Abmes-
sungen sind sie auch für potentielle Anwendungen als Konstruktionswerkstoffe
interessant [26, 62]. Kriterien der Glasbildung [24, 25] werden in Abschnitt 2.2
genauer behandelt. Trotz ihrer z.T. herausragenden Eigenschaften wie hohe Festig-
keit und elastische Dehnung steht dem Einsatz metallischer Gläser oft das spröde
Verhalten bei Raumtemperatur entgegen, das seine Ursachen in der Entstehung
inhomogener Scherbänder hat [72]. Deshalb wurde schon früh versucht, die Verform-
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Abbildung 1.1: Vor- und Nachteile von amorphen bzw. kristallinen Materialien und die
damit verbundene Möglichkeit in Clustermatialien die Stärken beider Materialgruppen
zu vereinen [32].
unterschiedlicher Längenskalen im Bereich von Nanometern [12] oder auch Mikro-
metern [16,19,33] in die amorphe Matrix zu verbessern. Neuere Arbeiten zeigten
aber auch, dass das Verformungsverhalten (plastische Dehnung, Kaltverfestigung)
metallischer Gläser durch Struktureigenschaften auf atomarer Skala verbessert
wird [7,60]. Das wirft die Frage auf, inwieweit die Eigenschaften metallischer Gläser
durch Clusterbildung systematisch beeinflusst werden kann. Cluster bestehen aus
einer relativ geringen Anzahl von ca. 10 bis 10.000 Atomen. Sie weisen damit
eine strukturelle Ordnung auf einer Länge von etwa 0,5 bis 2 nm auf. Diese Länge
liegt zwischen den Größen von Atomen und den typischen Längenskalen für die
kristalline Ordnung in Festkörpern sowie denen für die kooperativen Phänomene,
die die makroskopischen Eigenschaften von Festkörpern bestimmen, wie z.B. elek-
trische, magnetische, aber auch mechanische Eigenschaften. Andererseits stehen die
Strukturen von Clustern zwischen der Nahordnung in Gläsern auf einer Skala von
0,5 nm und der Fernordnung kristalliner Materialien jenseits der Nanometerskala.
In den letzten Jahren belegt eine stark ansteigende Anzahl experimenteller
und theoretischer Resultate, dass unterschiedliche, zum Teil neuartige Zustände
in verschiedenen, räumlich getrennten Bereichen einer nominell homogenen Sub-
stanz existieren können. Im Gegensatz zu homogenen Gläsern und den üblichen
kristallinen Materialien mit typischen polykristallinen Gefügen bis hinunter zur
Nanometerskala sind aus Clustern zusammengesetzte Volumenmaterialien mit
elektronischer, struktureller und/oder chemischer Heterogenität auf der Skala von
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0,5 bis 2 nm bisher wenig erforscht. Für metallische Systeme wurde jüngst gezeigt,
dass in metastabilen Strukturen eine strukturelle/chemische Phasenseparation
auf der Nanometerskala und Clusterbildung durch thermodynamische Treibkräfte
erreichbar ist. In beiden Systemklassen spielen strukturelle Instabilitäten eine
wesentliche Rolle, die mit Ordnungsphänomenen wie Magnetismus und Supra-
leitung in Konkurrenz treten und zu verschiedenen Zuständen in physikalischen
Phasendiagrammen führen können. Die möglichen Gleichgewichts- oder Grund-
zustände in Clusterstrukturen sowohl in den stark korrelierten Elektronensystemen
wie auch in den metallischen glasartigen Strukturen sind noch wenig verstanden,
die kollektive Dynamik und der Transport sind völlig offene Probleme. Solche
Clustermaterialien lassen hervorragende Eigenschaften erwarten, wenn vorteilhafte
Eigenschaften bestimmter struktureller oder elektronischer Konfigurationen kom-
biniert werden können. Strukturelle Instabilität auf der Nanoskala kann z.B. zu
hoher mechanischer Festigkeit bei makroskopisch plastischem Verhalten führen.
Starke magnetoelastische Kopplung kann eine Schaltbarkeit mechanischer und
elektronischer Eigenschaften durch Magnetfelder erlauben.
Ein interessanter neuer Ansatz zur Erzeugung von Heterogenitäten in metal-
lischen Gläsern sind zusätzliche Legierungselemente mit positiven Mischungs-
enthalpien zwischen mindestens zwei der Komponenten [3, 79]. Die abstoßende
Wechselwirkung zwischen zwei Hauptkomponenten kann zu einer Mischungslücke
in der Schmelze und sogar zur Bildung phasenseparierter metallischer Gläser
führen [10,34,44,52]. Diese Gläser bestehen aus Volumenanteilen mit amorpher
Struktur, aber unterschiedlicher Zusammensetzung. Es wurde bereits gezeigt, dass
in massiven metallischen Gläsern in einigen Fällen eine verbesserte Plastizität und
sogar eine erhöhte Glasbildungsfähigkeit erreicht werden kann, falls ein geringer
Massenanteil eines Legierungselements mit positiver Mischungsenthalpie zugegeben
wird [35, 50, 54, 55, 57, 90]. Die bisherigen Ergebnisse dieser Arbeiten werden in
einem Literaturüberblick eingehender diskutiert.
1.2 Literaturüberblick
Eine gezielte Legierungsauswahl wie auch die Optimierung der Erstarrungsprozesse
der metallischen Gläser erfordert die Kenntnis thermodynamischer Parameter
und der Phasendiagramme der relevanten Systeme. Deshalb sind experimentelle
Untersuchungen zur Phasenseparation in Schmelzen im Gleichgewicht wie auch im
unterkühlten Zustand als wissenschaftliche Basis für die Herstellung metallischer
Gläser mit Clusterstrukturen dringend notwendig.
4 1 Einführung
1.2.1 Phasenseparation in Schmelzen
Die Phasendiagramme einiger niedrigschmelzender metallischer Systeme mit Mi-
schungslücke wie Pb-Al oder In-Al [29] sind gut untersucht. Für typische Sys-
teme mit massiver metallischer Glasbildung, d.h. Zr-, Ti-, Ni-Legierungen, sind
aber nur wenige experimentelle Arbeiten zur Entmischung in der Schmelze be-
kannt [46]. Ein wesentlicher Grund ist die Reaktivität dieser Schmelzen bei hohen
Temperaturen. Containerfreie Verfahren, wie z.B. die elektromagnetische Levitati-
onsmethode, sind grundsätzlich für Untersuchungen der Phasenseparation in der
Schmelze – auch im unterkühlten Zustand – geeignet [4,47,88]. Viele der bisherigen
Aussagen zur Entmischung in metallischen Gläsern, insbesondere von Mehrstoff-
systemen, beruhen aber auf Phasendiagrammberechnungen mit der CALPHAD
Methode [5,8,13,40,51,75,84] und zum Teil auf sehr schwacher experimenteller
Datenbasis. Eine Ausnahme für die in dieser Arbeit relevanten Legierungen stellt
die Datenbank zu Cu-Zr da [85].
Die Phasenseparation von Flüssigkeiten unterhalb einer kritischen Tempera-
tur Tc kann prinzipiell entweder innerhalb einer stabilen oder einer metastabilen
Mischungslücke auftreten. Während erstere eine Eigenschaft des Gleichgewichtspha-
sendiagramms ist, kann das letztere unterhalb der Liquidusline auftreten (Tc < Tliq),
z.B. in binären Legierungen mit kleinen positiven Mischungsenthalpien wie Co-
Cu [49] und Fe-Cu [49,88]. Experimentelle Daten über die Mischungslücken von
glasbildenden Legierungen in der Schmelze sind selten. Für ternäre glasbildende
Ni-Nb-Y Schmelzen haben N. Mattern et al. festgestellt, dass die kritische Tempe-
ratur Tc ≈ 1500 ◦C der stabilen Mischunslücke viel niedriger ist als die kritische
Temperatur Tc ≈ 2700 ◦C des binären Nb-Y Systems. Die Ergebnisse wurden durch
die Analyse des Gefüges abgeschreckter levitierter Schmelztröpfchen erhalten [46].
1.2.2 Metallische Gläser mit Phasenseparation
Phasenseparierte metallische Gläser können aus komplexen Legierungen mit binären
Randsystemen mit sowohl negativen als auch positiven Mischungsenthalpien der
Komponenten hergestellt werden. Es wurde zuerst von A. A. Kündig et al. gezeigt,
dass eine Phasenseparation im Zustand der unterkühlten Schmelze in zwei un-
terschiedliche Gläser in schmelzgesponnenem Zr-La-Cu-Ni-Al auftreten kann [34].
Ursache ist die positive Mischungsenthalpie von Zr-La im flüssigen Zustand. Später
wurden phasenseparierte metallische Gläser erfolgreich in verschiedenen Legierungs-
systemen hergestellt: Y-Ti-Al-Co [52], Ni-Nb-Y [44], Zr-Nd-Al-Co [53], Cu-(Zr,
Hf)-(Gd, Y) [56], Zr-(Ce, Pr, Nd)-Al-Ni [83]. H. M. Fu et al. [15] haben daraufhin
gezeigt, dass sich die Glasbildungsfähigkeit der Cu-Zr-Al Legierungen verbessert,
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wenn Gadolinium hinzugefügt wird, ein Seltene-Erdelement, welches eine positive
Mischungsenthalpie mit Zirkonium besitzt.
Deshalb sind experimentelle Untersuchungen zur Phasenseparation in Schmelzen
im Gleichgewicht wie auch im unterkühlten Zustand als wissenschaftliche Basis für
die Herstellung metallischer Gläser mit Clusterstrukturen dringend notwendig.
1.2.3 Effekt der Mikrolegierung
In den vergangenen zwei Jahrzehnten wurden metallische Gläser umfassend un-
tersucht, da ihre Eigenschaften – hohe Festigkeit und Härte verbunden mit hoher
Verschleißfestigkeit, große elastische Dehnung, Superplastizität in der Region der
unterkühlten Flüssigkeit und eine hohe Korrosionsbeständigkeit – von wissenschaft-
lichem Interesse sind, aber auch ein vielversprechendes Potenzial für technische
Anwendungen einschließen [24, 25, 28]. Ihr Hauptnachteil, das spröde Raumtem-
peraturverformungsverhalten unter Belastung, beruht auf der Bildung von stark
lokalisierten Scherbändern. Solch inhomogenes plastisches Fließen führt schließlich
zu einem Versagen des Materials und nur zu einer geringen plastischen Verfor-
mung [1,72]. Mikrolegieren ist ein potentielles Konzept für die Verbesserung der
Eigenschaften von massiven metallischen Gläsern [86]. Durch Mikrolegieren können
Heterogenitäten mit unterschiedlichen Längenskalen in der Glasmatrix entstehen,
die in Verbundwerkstoffen auf der Basis eines Materials aus metallischen Gläsern
mit hervorragenden mechanischen Eigenschaften genutzt werden [58,72]. In Ver-
bundwerkstoffen bestehend aus mikrometergroßen Dendriten aus einer duktilen
Phase umgeben von einer glasartigen oder nanokristallinen Matrix kann die plasti-
sche Verformung bei Raumtemperatur entscheidend verbessert werden [19,20,33].
Die Wirkung hängt stark vom Volumenanteil, den mechanischen Eigenschaften
der eingebetteten Phase [16] und der Dendritengröße ab, die durch die Abkühlrate
bestimmt wird [37]. Kürzlich wurde eine transformationsinduzierte Plastizität der
massiven metallischen Gläser auf der Basis von Cu-Zr-Al entdeckt, wo B2-CuZr
Kristalle, die zufällig in Größe und Verteilung sind, in der glasartigen Matrix
eingebettet waren [61]. Darüber hinaus können B2-CuZr Nanokristalle polymorph
in der Glasmatrix während der Zugverformung ausgeschieden werden, die zur
Verbesserung der Duktilität beitragen [60].
Massive metallische Gläser können eine verbesserte Duktilität sowie eine höhere
Glasbildungsfähigkeit aufweisen, wenn eine kleinere Menge eines Elementes mit
positiver freier Enthalpie hinzugefügt wird [35, 50, 52, 55–57, 90]. Der Grad der
lokalen Heterogenität in der glasartigen Matrix ist abhängig von den atomaren
Spezies, ihres Massenanteils und der Abkühlgeschwindigkeit beim Erstarren. Insbe-
sondere wurde gezeigt, dass für die massiv glasbildenden Legierungen Cu-Zr-Al die
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Plastizität durch die Zugabe von geringen Mengen an Yttrium und Gadolinium,
die positive Mischungsenthalpien mit Zirkonium besitzen, verbessert werden kann.
Hier untersuchen wir die Wirkung von kleineren Beimischungen der Elemente
Gadolinium, Kobalt und Rhenium. Die drei Elemente zeigen positive Mischungs-
enthalpien in verschiedenen binären Randsystemen Gd-Zr, Cu-Co und Cu-Re, die
zu metastabilen Mischungslücken in der Schmelze für Cu-Co [49] und Gd-Zr [70]
sowie zu einer stabilen Mischungslücke für Cu-Re führen [77].
1.3 Ziel der Arbeit
Das Ziel der Arbeit sind Beiträge zum Verständnis der Mikrostrukturbildung bei
der Herstellung von Clustermaterialien in Legierungssystemen mit metallischer
Glasbildungsfähigkeit und deren Eigenschaften. Ausgangspunkt war die beob-
achtete Phasenseparation in metallischen Gläsern, die Elemente mit positiver
Mischungsenthalpie enthalten. In Levitationsexperimenten wurde zunächst die
Phasenseparation in unterkühlten Schmelzen der binären Systeme Gd-Ti und Gd-Zr
untersucht, um Aufschluss über Art, Temperatur- und Konzentrationsabhängigkeit
der Mischungslücke zur erhalten. Ein besonderes Ziel der Arbeit ist es, die Wirkung
geringer Anteile der Elemente Gadolinium, Kobalt und Rhenium auf Glasbil-
dungsfähigkeit, Struktur, thermische Stabilität und mechanische Eigenschaften
einer glasbildenden Cu-Zr-Al Legierung für verschiedene Abkühlbedingungen zu er-
mitteln. Die genannten Elemente zeichnen sich durch positive Mischungsenthalpien
und Mischungslücken in der Schmelze mit unterschiedlichen Hauptkomponenten
der Legierung aus.
2 Prinzipien der Erstarrung




Zum Verständnis der Prinzipien der Erstarrung ist die Thermodynamik von ele-
mentarer Bedeutung. Der Gleichgewichtszustand eines makroskopischen Systems
wird durch die thermodynamischen Variablen wie Temperatur T , Druck p, und
Volumen V etc. beschrieben. Bei vorgegebenem Druck und Temperatur ist die
Gibbs’sche Freie Enthalpie G eines einkomponentigen Systems eindeutig durch das
totale Differenzial definiert:
dG(T ; p;N) = −SdT + V dp+ µdN, (2.1)
wobei S für die Entropie, µ für das chemische Potenzial und N für die Stoffmenge
steht. Variation einer dieser thermodynamischen Variablen T , V und N führt
zu Änderungen der Freien Enthalpie der Phasen, was den Gleichgewichtszustand
verändern kann. Jede mögliche Phase besitzt eine individuelle Gibbs’sche Freie
Enthalpie, so dass in Systemen, die aus mehr als einer Phase bestehen (z.B. fest,
flüssig, usw.), im mechanischen und thermodynamischen Gleichgewicht diejenige
Phase mit der niedrigsten Freien Enthalpie realisiert wird.
Die Erstarrung stellt einen Phasenübergang erster Ordnung [11] zwischen dem
flüssigen und festen Zustand dar. Wegen der geringen thermischen Ausdehnung
dieser Phasen kann die Druckabhängigkeit im thermodynamischen Potential nor-
malerweise vernachlässigt werden. Die Gibbs’sche Freie Enthalpie als Funktion der
Temperatur der Schmelze (liq) und zweier konkurrierender fester Phasen (α, γ) ist
schematisch in Abbildung 2.1 dargestellt. Schnittpunkte der Gibbs’schen Freien
Enthalpie bedeuten jeweils einen Phasenübergang.
Die bei hohen Temperaturen erhöhte Entropie stabilisiert die Schmelze, während
unterhalb der Schmelztemperatur Tαliq, welche durch die gleiche Freie Enthalpie
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der Gibbs’schen Freien Enthalpie in einem
System mit zwei konkurrierenden festen Phasen.
der beiden Phasen definiert ist, die feste Phase α zur Gleichgewichtsphase wird.
Die Differenz der Freien Enthalpien ∆Gα = Gα − Gliq beim Unterschreiten von
Tαliq stellt die Triebkraft für die Erstarrung bei einer Temperatur T = T
α
liq −∆T
dar. Dabei ist ∆T die Schmelzunterkühlung. Die metastabile feste Phase γ, mit
einer von der Phase α unterschiedlichen Struktur, besitzt – wie in Abbildung 2.1
ersichtlich – eine höhere Gibbs’sche Freie Enthalpie. Sie kann somit grundsätzlich bei
Temperaturen unterhalb des Schnittpunktes T γliq der Gibbs’schen Freien Enthalpien
der Schmelze (liq) und der Phase γ (Gγ = Gliq) erstarren. Daraus folgt, dass eine
ausreichend große Schmelzunterkühlung ∆T > T γliq − Tαliq notwendig ist, damit
metastabile Phasen aus der Schmelze erstarren können. Bei der Kristallisation
der metastabilen Phase γ aus der Schmelze ist der Enthalpiegewinn geringer
als für die Gleichgewichtsphase α. Deshalb müssen andere (kinetische) Faktoren
vorhanden sein, die die Bildung dieser Phase begünstigen. Das bedeutet, dass von
den in Abbildung 2.1 gezeigten Kurven der Gibbs’schen Freien Enthalpien der
einzelnen Phasen nur abgeleitet werden kann, ob die Bildung einer Phase bei einer
betrachteten Temperatur thermodynamisch möglich ist oder nicht. Sie erlauben
aber nicht die konkrete Schlussfolgerung, welche Phase wirklich erstarrt.
Der entscheidende Vorgang, der die Kristallisation einer Phase mit definierter
kristallographischer Struktur aus der unterkühlten Schmelze bestimmt, ist die
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Keimbildung. Durch Fluktuationen können in der Schmelze Cluster unterschied-
licher Struktur gebildet werden. Die Bildung solcher Cluster in der homogenen
Schmelze erfordert eine zusätzliche Grenzflächenenergie σ. Kleine Keime werden
immer wieder aufgelöst, da der zusätzliche Energieaufwand den Enthalpiegewinn
durch den Phasenübergang übersteigt. Erst wenn die Größe der Cluster die kri-
tische Abmessung übersteigt, kann dieser überkritische Keim wachsen. In der
klassischen Theorie der Keimbildung ist die Frequenz der Bildung eines kritischen
sphärischen Keims pro Volumeneinheit einer unterkühlten Schmelze bestimmt






2 · f(ϑ). (2.2)
Im Falle zweier konkurrierender stabiler bzw. metastabiler Phasen in der un-
terkühlten Schmelze ist die Phase mit der kleineren Barriere ∆G∗ bevorzugt. Vom
Standpunkt der Thermodynamik wäre das die Gleichgewichtsphase α, weil sie
die größte Differenz der Gibbs’schen Freien Enthalpie pro Volumeneinheit ∆GV
besitzt (siehe Abbildung 2.1). Der Wert der zusätzlichen Energie σ der Grenzfläche
flüssig-fest beeinflusst wegen der kubischen Abhängigkeit in Gleichung 2.2 den
kritischen Wert ∆G∗ sehr stark. Die Größe σ hängt von der Struktur der Schmel-
ze und der festen Phase ab. Deshalb kann die Keimbildung einer metastabilen
Phase gegenüber der Gleichgewichtsphase favorisiert sein, falls sie eine kleinere
Grenzflächenenergie besitzt [38].
Ein zweiter wichtiger Faktor, der die Energiebarriere der Keimbildung in der
unterkühlten Schmelze drastisch reduzieren kann, sind heterogene Fremdkeime,
ausgedrückt durch den katalytischen Faktor f(ϑ) < 1 in Gleichung 2.2. Dabei ist
ϑ der Benetzungswinkel zwischen Schmelze und festem Keim. Bei vollständiger
Benetzung, f(ϑ) = 0, verschwindet die Keimbildungsbarriere. Auch ein gezieltes
Triggern der Keimbildung einer metastabilen Phase bei ausreichend tiefer Un-
terkühlung der Schmelze ist möglich [69]. Normalerweise sind heterogene Keime
für unterschiedliche Phasen beliebig vorhanden, z.B. an Containerwänden bei
Gießprozessen. In containerfreien Erstarrungsprozessen, wie bei der elektromagne-
tischen Levitation, die in Abschnitt 3.2.1 beschrieben wird, kann die heterogene
Keimbildung als Voraussetzung für tiefe Unterkühlungen der Schmelze von meh-
reren Hundert Grad und die Erstarrung metastabiler Phasen weitgehend unter-
drückt werden. Alternativ dazu kann die Keimbildung durch rasche Abkühlung
der Schmelze verhindert werden. Die dazu erforderlichen Abkühlraten hängen von
dem jeweiligen Legierungssystem, dem Verunreinigungsgrad der Schmelze, der
Umgebungsatmosphäre und weiteren Prozessparametern ab. Im Splat-Quenching
Verfahren (Abschnitt 3.3.2) werden bei der Herstellung dünner Folien Abkühlraten
10 2 Prinzipien der Erstarrung und Prozess der Bildung metastabiler Phasen
von 105 K/s erreicht, während sie beim Spritzgießverfahren (Abschnitt 3.3.1) nur ca.
102 K/s betragen. Metallische Gläser, ein Hauptgegenstand der Arbeit, entstehen
bei vollständiger Unterdrückung der kristallinen Keime im Erstarrungsprozess.
Damit wird die Struktur der (unterkühlten) Schmelze weitgehend eingefroren. In
Abbildung 2.1 ist das als kontinuierliche Kurve der Gibbs’schen Freien Enthal-
pie angedeutet, d.h. es findet kein Phasenübergang erster Ordnung statt. In der
Praxis genügt es, dass das Wachstum der Keime soweit unterdrückt wird, dass
der kristalline Anteil nicht mehr nachweisbar ist oder zumindest die gewünschten
Eigenschaften nicht negativ beeinflusst. Insbesondere die Präparation von massiven
metallischen Gläsern mit Abmessungen von > 1 mm bei moderaten Abkühlraten
ist an besondere Faktoren gebunden, die im nächsten Abschnitt erörtert werden.
Es muss betont werden, dass die in Abbildung 2.1 gezeigten Verhältnisse nur
einen stark vereinfachten Fall darstellen. In Legierungsschmelzen, insbesondere
in mehrkomponentigen Systemen, die in der Arbeit behandelt werden, treten
zusätzlich Konzentrationsfreiheitsgrade in den thermodynamischen Potentialen auf.
Die Schmelze und der Keim bzw. die erstarrende feste Phase haben im Normalfall
unterschiedliche Zusammensetzungen. Der Beginn der Erstarrung ist nicht durch
die Schmelztemperatur gegeben, sondern durch die Liquidustemperatur, die eine
Funktion der Zusammensetzung darstellt. Im Falle einer binären Legierung ist
sie eine Liquiduslinie. Die Unterkühlung der Schmelze ist als Differenz zur Liqui-
dustemperatur definiert. In Systemen mit positiver Mischungsenthalpie, die in
der Arbeit betrachtet werden, tritt zum Teil eine Mischungslücke zwischen zwei
flüssigen Phasen unterschiedlicher Zusammensetzung auf. Die Grenztemperatur
zwischen der homogenen Schmelze und dem phasenseparierten Zustand heißt Bino-
dale. In diesem Falle ist die Unterkühlung der Schmelze als Differenz zwischen der
Probentemperatur und der Binodalen definiert (analog zur Liquidustemperatur).
Phasendiagramme sind ein geeignetes Hilfsmittel zur Beurteilung gleichgewichts-
naher Erstarrungsprozesse und Erstarrungsgefüge von Legierungen. Eine Vielzahl
von binären Phasendiagrammen ist aus Lehrbüchern bekannt, allerdings beru-
hen die veröffentlichten Diagramme in bestimmten Bereichen nahe der kritischen
Punkte oder bei hohen Temperaturen oft auf unzureichendem Datenmaterial und
sind deshalb falsch oder ungenau. Für ternäre und vielkomponentige Systeme
sind nur wenige vollständige Phasendiagramme bekannt. Häufig fehlen Untersu-
chungen ganz oder sind auf bestimmte Zusammensetzungs- oder Temperaturbe-
reiche beschränkt [63]. Deshalb sind oft eigene Experimente notwendig. Unter
Einschränkungen können Phasendiagramme auch zur Vorhersage von Nichtgleich-
gewichtsprozessen wie der raschen Erstarrung unterkühlter Schmelzen dienen.
Zum Beispiel ist die Extrapolation von Phasengrenzen (Liquiduslinie) oft hilfreich
zur Beurteilung der Keimbildung konkurrierender Phasen in der unterkühlten
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Schmelze. Ein zunehmend wichtiges Instrument ist die theoretische Berechnung
von Phasendiagrammen der Legierungen mit Hilfe der CALPHAD Methode, die
in Abschnitt 2.3 näher erläutert wird. Damit gelingt die vollständige Berechnung
der Phasenfelder durch Extrapolation aus bekannten thermodynamischen Da-
ten. Auch die Vorausberechnung von Bereichen metastabiler Phasenbildung ist
möglich. Allerdings bedürfen solche theoretischen Vorhersagen der experimentellen
Verifikation.
2.2 Kriterien für metallische Glasbildung
Wie bereits oben ausgeführt, setzt die Präparation von metallischen Gläsern die
Unterdrückung der Keimbildung kristalliner Phasen voraus, damit die Struktur
der unterkühlten Schmelze eingefroren werden kann. Dazu wurden von A. Inoue
drei Kriterien entwickelt bzw. zusammengestellt [24, 25], welche in der Regel zu
befolgen sind, um ein massives metallisches Glas zu erhalten.
• Zum einen sind massive metallische Gläser Mehrkomponentensysteme, die aus
drei oder mehr Elementen bestehen. A. Inoue führt diese Regel darauf zurück,
dass mit Hilfe verschiedener Elemente eine höhere Anzahl an willkürlich
dicht gepackten Atomkonfigurationen möglich ist, welche sich dadurch auch
deutlich von der Atomkonfiguration der kristallinen Phasen unterscheiden
können.
• Eine amorphe Struktur wird wahrscheinlicher, wenn die Atomradien der drei
Hauptbestandteile der Legierung sich mehr als 12 % unterscheiden. Auch
dies erhöht die Wahrscheinlichkeit Atomkonfigurationen zu erhalten, die sich
deutlich von einer kristallinen unterscheiden.
• Der dritte Punkt seiner empirischen Regel ist die Verwendung von Ele-
menten mit negativer Mischungsenthalpie, was zu einer Clusterbildung der
verschiedenen Elemente führt.
Bei der Auswahl von Mehrkomponentensystemen, die diese drei empirischen
Regeln befolgen, sind die bevorzugt, die meist auch sehr tief eingeschnittene
Eutektika besitzen. Betrachtet man die Glasübergangstemperatur Tg, die Kris-
tallisationstemperatur Tx und die Liquidustemperatur Tliq, so ist bei Systemen
mit guter Glasbildungsfähigkeit, laut A. Inoue, mit großen Werten für Tg
Tliq
und
großen Differenzen ∆T = Tx − Tg zu rechnen. Dies liegt daran, dass zum einen
die Mehrkomponentenwechselwirkungen auf einer kurzen Längenskala stattfin-
den, für die Kristallisation sich die Atome aber auf einer großen Längenskala neu
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anordnen müssen. Zum anderen führt diese Schwierigkeit, neue atomare Konfi-
gurationen einzunehmen, auch zu einer höheren Viskosität und damit auch zu
einer höheren Glasbildungstemperatur Tg. Zu erwähnen ist natürlich auch, dass
hohe Abkühlraten eher zu einer amorphen Struktur führen. Da bei der Herstellung
massiver metallischer Gläser mit Abmessungen von Millimetern oder größer die
Abkühlrate begrenzt ist, ist es vorteilhaft, wenn Liquidustemperatur Tliq und
Glasbildungstemperatur Tg nicht weit auseinander liegen. Dies führt auch dazu,
dass die Differenz zwischen Tliq und Tx im Abkühlverlauf schnell durchlaufen und
die Entstehung kristalliner Keime unterdrückt wird. Unterhalb von Tg ist die Dif-
fusion sehr langsam und der Glaszustand ist praktisch eingefroren. Die thermische
Stabilität, d.h. die Unterdrückung der Kristallisation in metallischen Gläsern, wird
ebenso durch diese drei Temperaturen charakterisiert. Sie wird in Kapitel 5 an
verschiedenen Beispielen näher untersucht.
Zu allen diesen rein empirischen Regeln gibt es natürlich auch Ausnahmen.
Die hohe Glasbildungsfähigkeit kann auch von einem kinetischen Standpunkt
quantitativ betrachtet werden. Hierbei spielt die homogene Keimbildungsrate I und
die Wachstumsrate U einer sphärischen kristallinen Phase in einer unterkühlten
Flüssigkeit die entscheidende Rolle. Beide Größen lassen sich nach D. R. Uhlmann
















Hierbei ist Tr die reduzierte Temperatur
T
Tliq
und ∆Tr die Differenz zwischen T
und Tliq, b ist ein Formfaktor für die Kristallisationskeime, η ist die Viskosität und
f der Anteil der Nukleationspunkte auf der Wachstumsgrenzfläche. Die dimensions-
losen Parameter α und β sind abhängig von der flüssig/fest Grenzflächenenergie
σ, der Schmelzenthalpie ∆Hm und der Schmelzentropie ∆Sm und können als
α = (NAV )
1/3σ/∆Hliq bzw. β = ∆Sm/R ausgedrückt werden. Hier sind NA die
Avogadro-Konstante, V das Atomvolumen und R die allgemeine Gaskonstante.
In den Gleichungen 2.3 und 2.4 sind η, α und β von zentraler Bedeutung, da mit
einer Vergrößerung dieser Parameter die Keimbildungs- und die Wachstumsrate
verringert werden, was leicht ersichtlich zu einer besseren Glasbildungsfähigkeit
führt. Zudem bedeutet ein Anstieg der Parameter α und β auch einen Anstieg
der Grenzflächenenergie σ und der Schmelzentropie ∆Sm und eine Verringerung
der Schmelzenthalpie ∆Hm, was sich wiederum mit der Vorstellung einer höheren
Glasbildungsfähigkeit deckt.
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2.3 Thermodynamische Modelle (CALPHAD)
CALPHAD ist ein englischsprachiges Akronym und steht für CALculation of
PHAse Diagrams, also die Berechnung von Phasendiagrammen. Ein Gleichge-
wichtsphasendiagramm ist in der Regel ein Diagramm mit Achsen für die Tempe-
ratur und die Zusammensetzung eines chemischen Systems. Es zeigt die Regionen,
in denen Phasen stabil sind und Regionen, in denen zwei oder mehr Phasen neben-
einander bestehen. Phasendiagramme sind ein sehr mächtiges Werkzeug für die
Vorhersage der Zustände eines Systems unter verschiedenen Bedingungen und sind
eine graphische Methode, die experimentellen Daten zu visualisieren.
Wie schon zu Beginn von Abschnitt 2.1 angedeutet, ist die Gibbs’sche Freie
Enthalpie von zentraler Bedeutung zur Beschreibung von thermodynamischen
Phasen. Daher beruht die CALPHAD Methode auf der numerischen Berechnung
der Gibbs’schen Freien Enthalpie G zur Bestimmung der Gleichtsgewichtsphasen
in Abhängigkeit von der Temperatur und der Konzentration der Elemente.
Für den Erfolg der CALPHAD-Methode ist es wichtig ein realistisches mathe-
matisches Modell für die Gibbs’sche Freie Enthalpie für jede Phase zu finden.
Die Gibbs’sche Freie Enthalpie wird verwendet, weil die meisten experimentellen
Daten bei bekannter Temperatur und bekanntem Druck bestimmt worden sind
und alle anderen thermodynamischen Größen daraus berechnet werden können.
Es ist nicht möglich, eine genaue Beschreibung des Verhaltens für die Gibbs’sche
Freie Enthalpie eines Mehrkomponentensystems mit analytischen Ausdrücken
zu erhalten. Es ist daher notwendig, die wichtigsten Merkmale zu identifizieren
und ein mathematisches Modell darauf aufzubauen. Die einstellbaren Parameter
dieser Modellbeschreibungen werden verfeinert, um die experimentellen Daten
zu reproduzieren. Die Stärke der CALPHAD Methode ist es, dass die Kombi-
nation der Beschreibungen der Randsysteme zur vereinfachten Beschreibung des
Mehrkomponentensystems führen kann.
Beim CALPHAD Ansatz macht man sich zu Nutze, dass die Eigenschaften kom-
plexer Systeme in erster Näherung aus der Summe der Eigenschaften der einzelnen
Elemente besteht. Somit ergibt sich für die Berechnung der Gleichgewichte eines
Mehrkomponentensystems die Aufgabe, das Minimum der gesamten Gibbs’schen
Freien Enthalpie G zu bestimmen, bestehend aus der Summe der Gibbs’schen





ϕ = min, (2.5)
wobei xϕ der Anteil der Phase ϕ ist.
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Die Gibbs’sche Freie Enthalpie G wird anhand einer Potenzreihenentwicklung
nach der Temperatur T in folgender Form verwendet:





wobei a, b, c und dn die Koeffizienten dieser Entwicklung sind und als Parameter
zur Optimierung des Modells dienen. Der Index n nimmt in der Regel die Werte
−1, 2, 3, 7 und −9 an [8].
Für ein binäres System kann die Gibbs’sche Freie Enthalpie einer Phase ϕ wie







+Gid +Gexϕ . (2.7)
Hierbei ist Grefci die temperaturabhängige Gibbs’sche Freie Enthalpie der Refe-
renzzustände der Elemente ci. Sie können in der Regel dem Tabellenwerk von A.
T. Dinsdale [8] entnommen werden. Der dritte Term Gid beschreibt den Enthal-
piegewinn durch die ideale Mischung der beiden Elemente. Dieser kann aufgrund
statistischer Überlegungen dargestellt werden als:
Gid = RT [xc1 lnxc1 + xc2 lnxc2 ] . (2.8)
Der vierte Term Gexϕ ist die zusätzliche Gibbs’sche Freie Enthalpie, die aufgrund




νGϕc1,c2 (xc1 − xc2)
ν . (2.9)
Die Wechselwirkung kann als Summe von (xc1 − xc2)
ν , den sogenannten Redlich-
Kister Polynomen, beschrieben [67] werden. Gewichtet sind die einzelnen Polynome
mit den Wechselwirkungsfaktoren νGϕc1,c2 . Diese werden in gleicher Form wie
Gleichung 2.6 als Potenzreihe entwickelt. Die Koeffizienten der Entwicklung bilden
dann einen Satz von Optimierungsparametern, mit Hilfe derer die Simulation an
die experimentellen Daten durch Optimierungsalgorithmen angepasst werden.
In Abbildung 2.2 sind die zentralen Punkte zur Simulation eines Phasendia-
gramms mit Hilfe der CALPHAD Methode dargestellt. Im Zentrum steht das
benutzte Modell der Minimierung der Gibbs’schen Freien Enthalpie. Dieses muss
speziell für die jeweilige Problemstellung entsprechend empirischer Regeln aufgrund
von vorhandenen experimentellen Daten und der zu Grunde liegenden Theorie
angepasst werden. Hier ist es unter anderem von Bedeutung, welche Phasen man
verwendet. So lassen sich durch die Unterdrückung einzelner Phasen, insbeson-
























Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der Funktionsweise von CALPHAD. [14]
dere der festen, während der Simulation auch unterkühlte Zustände berechnen.
Außerdem ist es wichtig zu entscheiden, bis zu welcher Ordnung die Parameter für
jede einzelne Phase zu verwenden sind. Eine weitere Anpassung kann dahingehend
erfolgen zu entscheiden, ob es sich bei der Reihenentwicklung der Gibbs’schen
Freien Enthalpie für eine jeweilige Phase um eine symmetrische oder asymmetrische
Funktion handeln soll. Die Einschränkung der Anzahl der Parameter kann für das
Gelingen der Optimierung bei Systemen mit sehr vielen Phasen wichtig werden, da
sie natürlich nicht die Anzahl der Randbedingungen, d.h. der experimentellen Da-
ten, überschreiten darf. Nach erfolgter Optimierung bildet der Satz an Parametern
die Datenbank für das System.
Die Philosophie der CALPHAD Methode ist es, eine konsistente Beschreibung
des Phasendiagramms und der thermodynamischen Eigenschaften zu erhalten, um
so neben der Beschreibung von stabilen Phasen und deren thermodynamischen
Eigenschaften in Regionen ohne verlässliche experimentelle Informationen auch
metastabile Zustände vorhersagen zu können.
Der entscheidende Faktor zum Gelingen eines simulierten Phasendiagramms ist
das Vorhandensein einer möglichst umfangreichen Datenbank zum betreffenden
System, welches auf möglichst vielen verlässlichen experimentellen Daten beruht.
Da die CALPHAD Methode ihren Ursprung unter anderem in der Untersuchung
von Stählen hat, gibt es eine Vielzahl von guten Datenbanken für Fe-C Legierungen
mit Beimischungen von z.B. Cr, Mo usw.. Für andere Bereiche des Periodensystems,
wie auch für die in dieser Arbeit verwendeten Elemente Cu, Zr, Ti, Gd, Co und
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Re gibt es keinerlei Datenbanken für Legierungen mit drei oder mehr Elementen.
Selbst für die binären Randsysteme gibt es mit Ausnahme von Cu-Zr [85,91] keine




Der Herstellungsprozess der Ausgangslegierungen erfolgt in zwei Stufen. Zuerst wird
im Lichtbogenofen (LBO, Typ MAM 1 der Firma Johanna Otto) ein Schmelzknopf
von ca. 20 g präpariert. Durch mehrmaliges Evakuieren und Spülen des Ofenraums
mit Ar (99,999%) wird eine sauerstoffarme Atmosphäre erzeugt. Ein Argondruck
von 600 mbar wird eingestellt. Vor dem Aufschmelzen der Ausgangsmaterialien auf
einer wassergekühlten Kupferplatte im LBO (siehe Skizze Abbildung 3.1 b) wird
auch eine Zr-Pille als Getter für den Restsauerstoff aufgeschmolzen. Die Probe
wird, um eine bessere Homogenität zu gewährleisten, mehrfach gewendet und
aufgeschmolzen. Anschließend wird der Schmelzknopf in einer induktiven Kalttie-
gelschwebeschmelzanlage (siehe Abbildung 3.2 a) zur fertigen Ausgangslegierung
umgeschmolzen. Dazu wird der Schmelzknopf in einen wassergekühlten Kupfertiegel
(siehe Skizze Abbildung 3.2 b) gegeben, der sich in einem Quarzglasrohr befindet,
das bis auf 10−5 mbar evakuiert und wieder mit Argon befüllt wird. In Höhe der
Mulde des Tiegels befindet sich außerhalb des Quarzglasrohres eine wassergekühlte
Kupferspule, die die Probe induktiv aufschmilzt. Sie wird durch das induzierte
Magnetfeld um ungefähr 100µm angehoben. Dadurch wird ein berührungsloses
Aufschmelzen ermöglicht. Die Probe wird mehrmals aufgeschmolzen und gedreht,
so dass sie homogenisiert wird. Abschließend wird sie in der Anlage zu einem Stab
gegossen. Dazu wird ein spezieller Tiegel (Abbildung 3.2 b) benutzt, in den von
unten eine Kupferkokille eingeschoben wird. Im zylindrischen Hohlraum dieser
Kokille befindet sich ein von außen vertikal beweglicher wassergekühlter Kupferstab.
Wenn die Probe vollständig geschmolzen ist, wird dieser Stab nach unten aus der
Kokille herausgezogen. Auf diese Weise fließt die Schmelze in die Kokille und
erstarrt dann zu einem zylindrischen Stab. Der Durchmesser dieser Stäbe beträgt
6 mm und die Länge im optimalen Fall 75 mm.
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(a) (b)
Abbildung 3.1: Lichtbogenofen (a) und schematische Skizze seiner Funktionsweise (b).
3.2 Elektromagnetische Levitation von Schmelzen
Eine große Herausforderung ist die Untersuchung der Hochtemperaturphasengleich-
gewichte der herstellten Legierungen, da viele der in dieser Arbeit verwendeten
Legierungen nicht zu vernachlässigende Reaktivitäten mit Tiegelmaterialien und
Umgebungsatmosphäre besitzen. Durch Reaktion mit Tiegelwänden oder der
Atmosphäre kann es zu Veränderungen der Probenzusammensetzung oder auch zu
anderen thermodynamischen Phasen kommen. Die Phasengleichgewichte werden
dadurch gestört. Außerdem bieten Tiegelwände, insbesondere bei tief unterkühlten
Schmelzen, ungewollte Möglichkeiten der Keimbildung bei der Erstarrung.
Nur durch ein kontaktfreies Schmelzverfahren in einer Schutzgasatmosphäre
oder in Vakuum lassen sich diese Probleme vermeiden. Dazu muss die Schwerkraft
durch eine geeignete Gegenkraft kompensiert werden, wodurch es dann zum freien
Schweben der Probe kommt. Dies bezeichnet man mit Levitation (lat. levitas
= Leichtigkeit). Es gibt mehrere verschiedene Levitationsmethoden, wie unter
anderem Druckluftlevitation, akustische (Ultraschall), magnetische, elektrostatische
und auch die in dieser Arbeit verwendete elektromagnetische Levitation (EML).
3.2.1 Elektromagnetische Levitationsmethode
Vereinfacht kann die elektromagnetische Levitation einer metallischen Probe in
einem durch eine Kupferspulenwindung erzeugten elektromagnetischen Wechselfeld
veranschaulicht werden (siehe Abbildung 3.3). Durch einen Wechselstrom, der
durch die Spule fließt, wird ein zeitabhängiges Magnetfeld B erzeugt, welches
wiederum aufgrund des Induktionsgesetzes von Faraday (∇× E = −Ḃ) Wirbel-
ströme in der elektrisch leitenden Probe erzeugt. Die Probe besitzt aufgrund der
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(a) (b)
Abbildung 3.2: Die zentralen Elemente der induktiven Kalttiegelschwebeschmelzanlage
(a) und schematische Skizze (b).
(a) (b)
Abbildung 3.3: Das Innere der elektromagnetischen Levitationsanlage (a) und sche-
matische Skizze (b) [73].
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Wirbelströme nur ein magnetisches Moment, welches mit dem Magnetfeld B in
Wechselwirkung tritt. Diese Wechselwirkung zeigt sich durch eine Levitationskraft
FL ∝ (B ×∇)B, die nun auch auf die Probe wirkt. Befinden sich die Levitati-
onskraft FL und Gravitationskraft FG im Gleichgewicht (FL = −FG), so kommt
es zu einem konstanten Schweben der Probe. Die Wirbelströme erzeugen nicht
nur das magnetische Moment, welches zur Levitation benötigt wird, sondern auch
Joulsche Wärme aufgrund des elektrischen Widerstandes der Probe. Dadurch wird
neben dem Schweben auch das Erhitzen bzw. das Schmelzen der Probe erreicht.
Die Leistungsaufnahme P ist proportional zu B2. Da P und FL unterschiedliche
Abhängigkeit von B haben, ist es möglich die Temperaturkontrolle durch die Wahl
einer richtigen Frequenz des Wechselfeldes und/ oder durch Verändern der Position
der Probe entlang der Symmetrieachse der Levitationsspule vorzunehmen. In der
Praxis wird eine konisch geformte Spule bestehend aus mehreren Windungen mit
einer zweiten Spule mit Gegenwindungen an der Oberseite ergänzt, um die Position
des schwebenden Schmelztröpfchens zu stabilisieren.
Die EML-Anlage des IFW Dresden besteht aus einer Utrahochvakuum (UHV)-
Kammer, in der zwei Kupferspulen mit fünf Windungen bzw. vier Gegenwindungen
integriert sind. Diese beiden Spulen werden von zwei Hochfrequenzgeneratoren
mit entsprechenden maximalen Leistungen von 6 bzw. 3 kW bei einer Frequenz
von 250 kHz mit Wechselstrom versorgt. Um eine bestmögliche Stabilität der
schwebenden Schmelzen zu erreichen, besitzen die beiden Generatoren eine Pha-
senverschiebung von 180 ◦. Außerdem ist der Draht der Spulen innen hohl, so dass
sie permanent mit Wasser gekühlt werden können, um eine Überhitzung bzw. ein
Schmelzen der Spulen zu verhindern.
Die UHV-Kammer wird auf bis zu 10−9 mbar evakuiert und dann mit 1 bar einer
He − 10%H2 Mischung befüllt, so dass der Levitations- und Schmelzprozess in
einer hochreinen Umgebung stattfinden kann, in der eine Oxidation der Proben
vermieden wird. Um eine möglichst hohe Reinheit des Gases zu gewährleisten, wird
es durch eine Flüssigstickstoffkühlfalle geleitet. Im oberen Teil der UHV-Kammer
befindet sich ein mit flüssigem Stickstoff durchflossenes Kupferröhrchen, an dem
Wasser (als Produkt einer Sauerstoff/Wasserstoff-Reaktion) und beim Schmelzen
entstehende Metalldämpfe kondensieren können.
Zusätzliche Kühlung wird durch zwei Gasströme, wie die Kammeratmosphäre,
auf die Schmelzoberfläche realisiert. Der Gasstrom wird durch zwei Quarzdüsen
erzeugt, die in einem Abstand von ca. 5 mm von der Probenoberfläche installiert
und durch ein Ventil geregelt werden. Durch manuelle Bedienung des Ventils lassen
sich Heiz- und Kühlzyklen der Proben erreichen. Es sind Abkühlgeschwindigkeiten
der Schmelze von bis zu 50 K/s möglich. Unterhalb der Spule befindet sich eine
drehbare Scheibe mit 18 Positionen für Probenteller oder Behälter für abgelegte oder
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abgeschreckte Proben. Jede dieser Positionen kann direkt unter der Levitationsspule
platziert werden.
3.2.2 In situ Messungen der Rekaleszenzprozesse
Ein wichtiger Grund für die Verwendung der elektromagnetischen Levitationsanlage
ist, dass während der Heiz- und Kühlzyklen Informationen über die Erstarrungs-
bzw. Schmelzprozesse gesammelt werden können, wenn die Probe eine flüssig-fest
Phasenumwandlung durchläuft. Am besten lassen sich die Phasenumwandlungen
detektieren und charakterisieren in dem der zeitliche Verlauf der Temperatur
der Probe gemessen wird. Das Grundprinzip zur Messung der Probentemperatur
ist die Detektion der Wärmestrahlung – eine elektromagnetische Strahlung, die
die Probenoberfläche aufgrund ihrer Temperatur emittiert. Der charakteristische
Verlauf der Verteilungsfunktion U der abgestrahlten Energie in Abhängigkeit von
der emittierten Wellenlänge λ und der Temperatur T wird im Idealfall eines
Schwarzkörperstrahlers durch das Planck’sche Strahlungsgesetz





beschrieben, wobei ν = c/λ die emittierte Frequenz, c die Lichtgeschwindigkeit,
h das Planck’sche Wirkungsquantum und kB die Boltzmann-Konstante sind. Die
gesamte abgestrahlte Leistung P dieser Verteilung wiederum beschreibt das Stefan-
Boltzmann-Gesetz
P = εσAT 4 (3.2)
mit σ der Stefan-Boltzmann-Konstanten, A der Fläche und ε dem Emissionsgrad,
der den Unterschied zwischen einem Schwarzkörperstrahler und einem realen
Strahler angibt.
Eine Möglichkeit die Temperatur zu messen ist die sogenannte Pyrometrie. Dabei
wird das Verhältnis der Intensität der Wärmestrahlung bei zwei verschiedenen
Wellenlängen (hier: λ1 = 1400 nm, λ2 = 1570 nm) gemessen und daraus dann bei
bekannten Emissionsgraden die Temperatur bestimmt. Die EML Anlage verfügt
über ein optisches Zwei-Farben-Pyrometer (Keller PB86) mit einer Abtastrate
von 10 Hz und einer absoluten Genauigkeit von ca. ±5 K. Vorteil der Pyrometer-
Methode ist eine relativ hohe Messgenauigkeit, die jedoch zu Lasten einer sehr
geringen Abtastrate erkauft wird.
Um Details des Temperaturverlaufs auf deutlich kürzeren Zeitskalen und somit
auch schnelle Rekaleszenzen zu beobachten, wurde ein 1× 1 mm2 Ausschnitt der
Probenoberfläche auf eine Silizium-Fotodiode projiziert. Diese ermöglicht Abtastra-
ten bis zu 500 MHz. Hier ist es jedoch nicht möglich ohne eine genauere Kalibration
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absolute Temperaturen zu messen. Das verstärkte Ausgangssignal der Fotodiode
wurde zusammen mit dem Signal des Pyrometers zu einem DL750 ScopeCoder
(Yokogawa Electric Corporation) weitergeleitet und mit einer Abtastrate von bis
zu 10 MHz aufgezeichnet.
3.2.3 Abschrecken von Proben
Die verwendete EML-Anlage bietet auch die Möglichkeit des schnellen Abschre-
ckens der unterkühlten Proben, um das Gefüge als Funktion der Unterkühlung zu
studieren. Dazu wird bei gewünschter Unterkühlung der Strom der Levitationsspu-
len abgeschaltet und damit die Probe auf einen Kupferteller der drehbaren Scheibe
fallen gelassen. Um die Kühlrate zu erhöhen, sind einige Probenteller mit einer
Schicht aus Zinn überzogen, welche bei Berühren mit der heißen Probe anschmelzen
kann und damit den Wärmeübergang zwischen Probe und Kupferteller verbessert.
3.3 Herstellung metallischer Gläser und Komposite
aus Schmelzen
Ein wichtiger Aspekt zur Herstellung metallischer Gläser ist neben dem richti-
gen Materialsystem auch eine möglichst hohe Abkühlgeschwindigkeit, damit die
zufällige, nahgeordnete Verteilung der Atome in der Schmelze auch in der erstarrten
Legierung erhalten bleibt und nicht durch Diffusionsprozesse kristalline Struktu-
ren entstehen können. Daher werden zwei Verfahren, das Spritzgießen und das
Splat-Quenching, benutzt, die solch hohe Abkühlgeschwindigkeiten ermöglichen.
3.3.1 Spritzgießen
Beim Spritzgießen wird eine umgebaute Schmelzspinnanlage der Firma Bühler
benutzt (siehe Abbildung 3.4). Dabei wurde das Kühlrad durch eine wasser-
gekühlte Kupferkokille ersetzt. Diese Kokille besitzt unterhalb der kegelförmigen
Eingussöffnung eine 2 bzw. 3 mm große Bohrung. Somit ist es möglich, Stäbe mit
einem Durchmesser von 2 bzw. 3 mm und einer Länge von bis zu 60 mm zu gießen.
Zum Aufschmelzen der Legierungen werden düsenförmige Graphit-Tiegel mit einer
am unteren Ende angebrachten Öffnung von 1 mm Durchmesser verwendet. Die
Vorlegierung in Form der 6 mm Stäbe wird in kleinere Stücke aufgeteilt, so dass je
Spritzgieß-Versuch 4 - 7 g verwendet werden können. Der Tiegel und die Vorlegie-
rung werden mit Hilfe elektromagnetischer Induktion erhitzt und die Probe zum
Schmelzen gebracht. Mit Hilfe eines Pyrometers, das von oben auf die Schmelze
gerichtet ist, läßt sich die Temperatur messen. Das Gießen der Probe erfolgt über
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Abbildung 3.4: Aufbau der Spritzgießanlage der Firma Bühler mit Graphitdüse (oben),
Induktionsheizung und Cu-Kokille (unten).
Druckguss, indem zwischen Rezipient und einem externen Druckbehälter eine
Druckdifferenz von etwa 300 mbar aufgebaut wird. Durch Öffnen eines Ventils zum
Rezipienten erfolgt ein Druckausgleich, der das Ausspritzen der Schmelze in die
Kokille zur Folge hat.
3.3.2 Splat-Quenching
Anders als beim Spritzgießen kann beim Splat-Quenching auf einen Tiegel ver-
zichtet werden. Durch elektromagnetische Levitation können kleine Proben von
ca. 150 mg Gewicht nicht nur geschmolzen, sondern auch zum Schweben gebracht
werden (siehe Abbildung 3.5). Unterhalb der Spule mit der schwebenden Probe
befinden sich zwei Stempel, die automatisiert durch eine Lichtschranke und eine
Verzögerungselektronik ausgelöst werden. Durch Abschalten der Stromversorgung
der Spule fällt die Probe herab, durchquert die Lichtschranke und löst das Zu-
sammenstoßen der Stempel genau in dem Moment aus, wenn sie in der Höhe der
Stempel ist. Dadurch wird der Schmelztropfen zwischen den Stempeln zu einer
zwischen 30 und 40µm dicken Folie zerdrückt und erstarrt sehr schnell.











Als erste und einfachste Methode zur Betrachtung des Gefüges der Legierungen
dient ein Lichtmikroskop Axiovert 25 mit angeschlossener Carl Zeiss Digitalkamera.
Das Mikroskop ist mit verschiedenen Linsensystemen ausgestattet, so dass stufen-
weise Vergrößerungen von 25- bis hin zu 1000-fach möglich sind. Unter anderem
auch durch die Hinzunahme von Polarisationsfiltern lassen sich unterschiedliche
Phasen, Korngrenzen und je nach Kristallstruktur auch Orientierungsunterschiede
sichtbar machen.
3.4.2 Rasterelektronenmikroskop
Für eine detaillierte Untersuchung des Gefüges einer Legierung reicht das optische
Polarisationsmikroskop nicht aus. Aus diesem Grund wird ein Rasterelektronenmi-
kroskop (REM) Philips XL 30 verwendet, welches verschiedene Vorteile gegenüber
einem Lichtmikroskop besitzt. Zum einen lassen sich mit dem verwendeten REM
deutlich höhere Vergrößerungen bei gleichzeitig höherer Tiefenschärfe erzielen.
Zum anderen lässt sich durch die Funktionsweise eines REMs ein deutlich höherer
Kontrast hinsichtlich der lokalen Elementeverteilung erreichen und somit können
Phasenunterschiede besser darstellen werden.
Ein Rasterelektronenmikroskop funktioniert auf Grund der Wechselwirkung zwi-
schen Elektronen und Atomen. Dazu werden Elektronen durch die Erhitzung einer
Wolfram-Glüh-Kathode erzeugt und in Richtung der Probe, die als Anode dient,





































Abbildung 3.6: Wechselwirkung eines Elektronenstrahls mit einer Probe (a) und Ent-
stehung der charakteristischen Röntgenstrahlung für EDX-Untersuchungen (b).
typischerweise 8 - 30 keV. Das Ganze erfolgt im Hochvakuum, um jegliche andere
Wechselwirkung als die zwischen den Elektonen und den Atomen der Probe zu
unterdrücken. Über ein elekromagnetisches Linsensystem und eine damit steuerbare
xy-Ablenkung wird der erzeugte Primärelektronenstrahl fein gebündelt und die
Probenoberfläche zeilenweise abgetastet. Durch diese Abtastung der Oberfläche
lassen sich bis zu 300 000-fache Vergrößerungen erzielen.
Die optische Darstellung der Probenoberfläche erfolgt entweder durch die De-
tektion der Sekundärelektronen (SE) oder der Rückstreuelektronen (engl.: BSE -
Back Scattered Electron) (siehe Abbildung 3.6 a). Die Sekundärelektronen werden
beim Auftreffen des Primärelektronenstrahls auf die Oberfläche der Probe erzeugt.
Ihr Anregungsvolumen wird daher auf den Probenbereich, der direkt vom Elektro-
nenstrahl erfasst wird, und auf eine ungehinderte Eindringtiefe von wenigen nm
beschränkt. Bei nicht ebenen Probenoberflächen werden Bereiche, die dem Dektek-
tor zugewandt sind, heller dargestellt. Daher eignen sich die Sekundärelektronen
besonders um die Topographie einer Probe abzubilden.
Die zurückgestreuten Elektronen hingegen werden durch Streuung der Primär-
elektronen an der Elektronenhülle der Atome der Probe erzeugt. Je höher die
Ordungszahl Z eines Atoms ist, an dem der Streuprozess mit einem Primärelektron
stattfindet, desto größer ist auch der Rückstreukoeffizient η, wodurch Bereiche mit
Elementen höherer Ordungszahl auf BSE Bildern heller dargestellt sind als Bereiche
mit Elementen niedrigerer Ordnungszahl. Die Dektektion der Rücksteuelektronen
dient daher der Abbildung eines Materialkontrastes. Durch ihr größeres Anre-
gungsvolumen, welches sich auch deutlich unterhalb der Probenoberfläche befindet,
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besitzen BSE Bilder eine geringere Auflösung und keine Informationen zur Topo-
graphie der Probe.
3.4.3 Transmissionselektronenmikroskop
Die Transmissionselektronenmikroskopie benutzt genauso wie das im Abschnitt
zuvor erläuterte Rasterelektronenmikroskop die Wechselwirkung zwischen Elektro-
nen und Atomen. Beim Transmissionselektronenmikroskop (TEM) werden jedoch
die durch die zu untersuchende Probe hindurchtretenden Elektronen betrachtet.
Dazu durchstrahlen die Elektronen die Probe, die zu diesem Zweck entsprechend
dünn sein muss, und werden, durch ein Objektivlinsensystem weiter vergrößert,
auf einen Detektor geleitet. Als solcher werden ein Leuchtschirm und zur digitalen
Aufnahme eine indirekt angeordnete CCD-Kamera verwendet. Im Strahlengang
herrscht ein Vakuum, damit die Elektronen nicht von Gasmolekülen abgelenkt
werden. Typische Beschleunigungsspannungen von Transmissionelektronenmikro-
skopen betragen 80 kV bis 400 kV. Je höher die Ordnungszahl Z und je niedriger
die Beschleunigungsspannung sind, desto dünner muss die Probe sein. Die von
einer Elektronenquelle gelieferten Elektronen werden von einem Kondensorlinsen-
system so abgelenkt, dass sie den zu beobachtenden Probenausschnitt gleichmäßig
ausleuchten und alle Elektronen etwa parallel zueinander auf die Probe einfallen.
In der zu untersuchenden Probe werden die Elektronen elastisch gestreut, d.h.
ihre Bewegungsrichtung ändert sich. Teilweise verlieren sie dabei auch kinetische
Energie (inelastische Streuung).
Da Atome mit höherer Ordnungszahl sowie dickere Objektbereiche stärker streu-
en, entsteht ein Massendickenkontrast, der unter anderem bei amorphen Strukturen
eine recht einfache Interpretation der erhaltenen Abbildungen zulässt. Außerdem
entsteht ein Beugungskontrast, der bei kristallinen Strukturen zu Beugungsmustern
in der Bildintensität führt. Somit lässt sich hervorragend die Realstruktur von
Festkörpern untersuchen.
Durch eine Änderung des Projektivlinsensystems kann anstatt des Zwischenbildes
auch die Fokusebene der Objektivlinse vergrößert abgebildet werden. Man erhält
so ein Elektronenbeugungsbild, z.B. SAD - selected area diffraction, mit dessen
Hilfe sich die Kristallstruktur der Probe bestimmen lässt.
Um massive Proben im einem TEM zu untersuchen, müssen zunächst Scheibchen
geschnitten und auf wenige 100µm Dicke geschliffen werden. Diese dünnen Scheib-
chen werden dann durch Ionendünnung, auch Ionenstrahlätzen (engl.: ion milling),
so weit abgedünnt, dass sich ein kleines Loch in der Mitte der Probe bildet. Am
Rand dieses Loches ist die Probe somit sehr dünn und kann mit den Elektronen
durchstrahlt werden. Da die Abtragsrate nur im Bereich von einigen µm/h liegt,
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ist es wichtig, dass die Proben bereits mechanisch sehr dünn geschliffen werden.
Hierzu wird ein sogenanntes T-Tool, ein modifiziertes Dreibein, verwendet.
Zum Einsatz kommt ein TECNAI T20 TEM mit LaB6 Kathode und einer
Beschleunigungsspannung von 200 kV.
3.4.4 Phasenanalyse mit energiedispersiver
Röntgenspektroskopie
Die energiedispersive Röntgenspektroskopie (engl.: EDX - energy dispersive X-ray
spectroscopy) ist eine Analysemethode zur lokalen Bestimmung der chemischen
Zusammensetzungen einer Probe. Dazu werden Elektronen mit einer Energie von
mehreren keV auf die Probe geschossen und die dabei entstehende charakteristische
Röntgenstrahlung detektiert. Der anregende Elektronenstrahl ist so energiereich,
dass Elektronen der inneren Energieschalen der Atome der Probe herausgeschlagen
werden. Die frei gewordenen Plätze werden nun von Elektronen höherer Schalen
aufgefüllt, welche dadurch Energie in Form von Röntgenstrahlung abgeben. Die
emittierten Röntgenquanten besitzen somit eine Wellenlänge entsprechend der
Energiedifferenz ∆E = ~λ zwischen den beiden an dem Prozess beteiligten Schalen.
Dadurch strahlt jedes Element im Periodensystem ein ganz charakteristisches
Spektrum an Röntgenquanten Kα, Kβ, ..., Lα, ... aus (siehe Abbildung 3.6 b).
Nachdem die Peaks des mit einem Si(Li)-Detektor aufgenommenen Spektrums
einzelnen Elementen zugeordnet wurden, kann durch Vergleich der Intensitäten
auch der relative Anteil der Elemente bestimmt werden.
Grenzen erreicht die EDX-Methode bei leichten Elementen (Ordnungszahl
Z < 10), die entweder gar nicht oder nur qualitativ nachgewiesen werden können.
Dies liegt daran, dass die Wahrscheinlichkeit Röntgenstrahlen auszusenden mit
kleiner werdender Ordnungszahl auch immer kleiner wird. Für Metalle besitzt EDX
eine Nachweisgrenze von 0,1-Massen-% und eine Abweichung von weniger als 1 %.
Sowohl das verwendete REM als auch das TEM besitzen EDX-Detektoren,
wodurch neben der Abbildung der Oberflächenstruktur auch immer die relative
Elementzusammensetzung bestimmt werden kann.
3.4.5 Röntgendiffraktion
Um nicht nur die Phasenzusammensetzung an der Oberfläche, sondern die Struk-
tur der Phasen der Probe zu bestimmen, nutzt man die Röntgendiffraktometrie.
Normalerweise verwendet man dazu pulverförmige Proben, um Textureffekte auf
die Intersität der Röntgenreflexe zu vermeiden. Da diese für die in der Arbeit
untersuchten amorphen oder feinkristallinen Proben nicht geeignet sind, werden
hier für eine Röntgendiffraktometrie mit Hilfe einer Drahtsäge aus den stabförmigen





Abbildung 3.7: Veranschaulichung der Braggschen Gleichung durch den Gangunter-
schied zweier Wellen, der an einem periodischen Gitter erzeugt wird (d: Gitterkonstante,
λ: Wellenlänge, θ: Ein-/Ausfallswinkel).
Proben ca. 1 mm dicke Scheiben hergestellt. Anschließend werden diese auf eine
dünne Schicht Silikonfett in einem Näpfchen aus amorphem Kunststoff festgedrückt
und im Röntgendiffraktometer fixiert.
Während der Analyse werden charakteristische Röntgenstrahlen an der Pro-
be gebeugt (siehe Abbildung 3.7). Aufgrund des Ein-/Ausfallwinkels θ und der
Wellenlänge λ der einfallenden Röntgenstrahlung kann mit Hilfe der Bragg‘schen
Gleichung nλ = 2d sin θ die Gitterkonstante d ermittelt werden, wobei n ein ganz-
zahliger Wert ist. Durch Vergleich mit einer Datenbank werden aus dem gemessenen
Reflexbild, welches typisch für die Kristallstruktur ist, die enthaltenen kristallinen
Phasen identifiziert.
Dies gilt nur, wenn es sich um kristalline Proben handelt. Bei amorphen Proben,
welche keine periodische Struktur besitzen, zeigt das Röntgendiffraktogramm keine
schmalen Bragg-Peaks, sondern einen über bis zu 20 ◦ ausgedehnten Peak. Diesen
nennt man auch Halo. Enthält eine Probe verschiedene amorphe Phasen, so kann
das Röntgendiffraktogramm auch mehrere Halos zeigen.
Die Messungen werden an einem Röntgendiffraktometer der Firma Rigaku mit
Cu-Kα-Strahlung durchgeführt.
3.4.6 Chemische Analyse
Um auszuschließen zu können, dass einzelne Proben durch Verunreinigungen
in den Ausgangsmaterialien oder durch das Herstellungsverfahren mit Sauer-
stoff verunreinigt wurden, wird der O2-Anteil bei ausgewählten Proben mittels
Trägergasheißextraktion in inerter Atmosphäre ermittelt [18]. Die Sauerstoff ent-
haltende Probe wird mit metallischen Schmelzzusätzen in einem Graphittiegel auf
Temperaturen von 2000 - 2500 ◦C
’
erhitzt. Dabei bildet sich eine Schmelze, in der
sich auch das Graphit aus dem Tiegel löst. Dieses reagiert mit dem Sauerstoff
aus der Probe zu CO oder/ und CO2, das durch das Trägergas Helium in eine
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(a) (b)
Abbildung 3.8: Netsch DSC Gerät mit (a) evakuierbarem Heizaufsatz und (b) einer
Vergrößerung des Messkopfes mit den Aluminiumoxidtiegeln für die Probe und die
Referenzmessung.
Analyseeinheit transportiert wird. Die quantitative Analyse geschieht dort mittels
IR-Absorptionsdetektoren.
3.5 Dynamische Differenzkalorimetrie
Die dynamische Differenzkalorimetrie (engl.: differential scanning calorimetry -
DSC) bezeichnet eine thermische Methode zur Bestimmung von Phasenübergängen,
wie z.B. die Übergänge von fester zu flüssiger oder auch von amorpher zu kristalliner
Phase. Dazu wird die abgegebene oder aufgenommene Wärmemenge einer Probe
beim Aufheizen oder Abkühlen bestimmt.
Für die Untersuchungen in dieser Arbeit wurde ein DSC-Gerät der Firma Netsch
benutzt (siehe Abbildung 3.8 a), welches Analysen von der Raumtemperatur bis
hin zu maximal 1500 ◦C ermöglicht. Mit Hilfe des Kalorimeters können Proben
von ca. 20 mg untersucht werden. Durch die geringen Ausmaße der Proben muss
sichergestellt sein, dass es sich um ein repräsentatives Stück einer Legierung handelt.
Zu große Heterogenitäten in Legierungen können dazu führen, dass die untersuchte
DSC-Probe nicht der nominellen Legierungszusammensetzung entspricht.
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Die Probe wird in einen Tiegel aus Aluminiumoxid gelegt, welcher mit einem
Deckel aus demselben Material abgedeckt wird. Der Deckel soll verhindern, dass
während der Analyse mögliche Dämpfe aus dem Tiegel austreten können und
das Innere des DSC-Gerätes verschmutzen. Zusammen mit dem mit der Probe
versehenen Tiegel wird auch ein leerer Tiegel, der als Referenz dient, auf die
entsprechenden Vertiefungen des Messkopfes des DSC-Gerätes gesetzt (siehe Abbil-
dung 3.8 b). Innerhalb des Messkopfes befinden sich Thermoelemente, die jeweils
die Temperaturen der beiden Tiegel messen. Aus der Temperaturdifferenz und den
Kalibrierungsmessungen kann der angeschlossene Messrechner den Wärmefluss be-
rechnen. Ist die Messkammer des DSC-Gerätes verschlossen und evakuiert, wird sie
mit Argon geflutet und von einem Gasfluss (ca. 100 ml/min) durchströmt. Dies soll die
Oxidation der Probe während der Analyse verhindern. Mit Hilfe von Heizelementen
und eines PID-Temperaturreglers kann die Messkammer mit einer Aufheizrate von
20 K/min bis zu einer gewünschten Temperatur erwärmt und anschließend wieder mit
gleicher Rate auf Raumtemperatur abgekühlt werden. Das verwendete DSC-Gerät
verfügt lediglich über eine passive Kühlung über den konstanten Argongasfluß
und die Verringerung der Heizleistung. Dadurch sinkt beim Abkühlen ab einer
Temperatur von ca. 150 ◦C die Kühlrate deutlich unter 20 K/min. Da der Aufheiz-
bzw. Kühlprozess mit einer realtiv niedrigen Rate stattfindet, gibt es genug Zeit,
ein Signal nahe der Umwandlungstemperatur der Gleichgewichtsphasen zu erfassen.
Deutliche Änderungen des Wärmeflusses in einem kleinen Temperaturintervall in
den aufgezeichneten Wärmefluss-Temperaturkurven lassen auf Phasenumwandlun-
gen schließen. Je nach Richtung des Ausschlages kann man exo- bzw. endotherme
Phasenumwandlungen unterscheiden. Bei allen ausgewerteten endothermen und
exothermen Reaktionen wurde der Beginn der Reaktion, üblicherweise Onset
genannt, als Reaktionstemperatur festgelegt. Dieser wird definiert als Schnitt-
punkt der extrapolierten Basislinie vor dem Peak mit der Wendetangente des
entsprechenden Peaks bzw. einem definierten Schwellenwert. Außerdem lässt sich
durch Ausmessen der Fläche unter dem Peak der Phasenumwandlung, d.h. durch
numerische Integration, die Enthalpie der Umwandlung bestimmen.
3.6 Mechanische Eigenschaften
Für die in dieser Arbeit untersuchten Materialien ist es wichtig, auch Informationen
über die mechanischen Eigenschaften der Proben zu sammeln. Dies erfolgt in Form
von Druckversuchen, wofür die zuvor gegossenen Stäbe mit Hilfe einer Drahtsäge in
Stücke mit einem Höhe-zu-Durchmesserverhältnis von ca. 2:1 geschnitten werden.
Dies betrifft die Stäbe mit Durchmessern von 2, 3 und 6 mm, wobei zusätzlich
aus dem Kern der 6 mm Stäbe Quader mit einer Kantenlänge von 3 mm und
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Abbildung 3.9: Anlage zur Untersuchung der mechanischen Eigenschaften der Firma
INSTRON (Typ 8562).
einer Höhe von 6 mm elektroerosiv herausgetrennt wurden. Anschließend wurden
die Probenstücke an den Druckflächen planparallel geschliffen und poliert, um
einen einwandfreien Kontakt zu den Stempeln herzustellen, über die der Druck auf
die Probe ausgeübt wird. Die Verformungsversuche erfolgen an einer Anlage der
Firma INSTRON (Typ 8562), bei der der Verformungsweg gesteuert wird (siehe
Abbildung 3.9).
Die ausgeübte Kraft und der verfahrene Weg werden mit Hilfe eines Messcom-
puters mit der Zeit aufgenommen. Zur Berücksichtigung der Verformung bzw.
der Steifigkeit der Anlage werden Vorversuche mit einem dünnen Hartmetallblech
gemacht, um damit die ausgeübte Kraft in Abhängigkeit vom Verformungsweg
zu messen. Mit Hilfe dieser Steifigkeitsmessung und unter Berücksichtigung der
Probengeometrie können die erhaltenen Messdaten in wahre Spannungs-Dehnungs-
Diagramme umgewandelt werden. Die Darstellung der Messdaten erfolgt in Form
von technischen Spannungs-Dehnungs-Diagrammen, bei der die Spannung auf den
Ausgangsquerschnitt und die Dehnung auf die Ausgangslänge bezogen werden.
Einem solchen Spannungs-Dehnungs-Diagramm können eine ganze Reihe von
Kenngrößen entnommen werden, nämlich die 0,2 %-Streckgrenze R0,2 = Re (Span-
nung, bei der eine Dehnung von 0,2 % nach Entlastung verbleibt), die maximale
Druckfestigkeit Rm sowie die elastische Dehnung an der 0,2 %-Streckgrenze ε0,2 = εe
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und die Bruchfestigkeit Rf , welche die Gesamtdehnung beinhaltet. Die beim Druck-
versuch eigentlich gemessene Stauchung wirde jeweils definiert als Dehnung mit
negativem Vorzeichen. Des Weiteren kann das Elastizitätsmodul E bestimmt
werden, das die Proportionalitätskonstante im Bereich der Hooke’schen Geraden
zwischen Spannung σ und Dehnung ε darstellt.
4 Phasenseparation in Gd-Ti und
Gd-Zr Schmelzen
4.1 Phasenseparation in Gd-Ti Schmelzen
Die systematische Untersuchung des Einflusses der Phasenseparation auf me-
tallische Gläser erfordert es, zunächst die Phasenseparation in der Schmelze
isoliert zu betrachten. In dieser Arbeit soll eine Phasenseparation durch eine
Mischungslücke in einem binären Randsystem für metallische Gläser untersucht
werden. Mischungslücken lassen sich in zwei Kategorien einteilen, stabile und meta-
stabile Mischungslücken. Sie können anhand der beiden in Abbildung 4.1 gezeigten
Phasendiagramme veranschaulicht werden. Von einer stabilen Mischungslücke
spricht man, wenn eine homogene Schmelze beim Abkühlen unter eine kritische
Temperatur Tc in zwei verschiedene Schmelzen mit unterschiedlichen Element-
konzentrationen zerfällt. Dieser Vorgang wird als Entmischung bezeichnet. Im
Gegensatz dazu stehen metastabile Mischungslücken, welche nicht im thermodyna-
mischen Gleichgewicht, sondern nur bei einer Unterkühlung der Schmelze unterhalb
der Liquidustemperatur Tc < Tliq zu einer Phasenseparation führen.
Metastabile Mischungslücken treten oft in binären Legierungen auf, welche eine
kleine positive Mischungsenthalpie besitzen. Beispiele dafür sind Co-Cu und Fe-Cu.
Gefüge, die durch die Phasenseparation aufgrund von stabilen oder metastabilen
Mischungslücken entstehen, unterscheiden sich. Da die Entmischung bei Systemen
mit stabiler Mischungslücke im thermodynamischen Gleichgewicht und oberhalb
der Erstarrungstemperatur entsteht, bilden sich Gefüge, in denen sich die beiden
entmischten Phasen in wenige große Gebiete aufteilen. Die Größe der entmischten
Gebiete hängt vor allem von der Differenz der Temperatur relativ zur Binodalen,
der Haltezeit innerhalb der Mischungslücke und der Ausgangskonzentration der
Schmelze ab. Auch die Strömungsverhältnisse innerhalb der Probe spielen eine
Rolle, z.B. die durch elektromagnetische Felder verursachte Konvektion. Im meta-
stabilen Fall hingegen ist der Materialtransport langsamer, da die Entmischung
erst bei Temperaturen unterhalb der Liquidustemperatur auftritt. Dies führt oft
zu feineren Strukturen, wobei natürlich bei hoher Unterkühlung auch die Gefüge
gröber werden können. Nicht zu vernachlässigen ist jedoch in beiden Fällen die
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separation in the sufficiently undercooled melts. The
first angular point on the cooling curve prior to recales-
cence onset is referred to hereafter as TS, the tempera-
ture atwhich separation into two liquid phasesL1 (more
Co content) and L2 (more Cu content) begins. Note that
two types of TS arrests were observed: convex arrest
like Fig. 1c for compositions from 70 to 80 wt% Co,
and concave one for compositions below 70 wt% Co.
Therefore, whether the liquid separation is endother-
mic or exothermic cannot be determined by the shape
of the TS arrest alone (Differential Thermal Analysis
is needed). It may be also caused by a wetting behav-
ior change with different compositions during liquid
separation. However, the arrest shape is not a critical
concern in this investigation, rather than determination
of the TS point is important. After separation at TS, the
system was able to be further undercooled until a solid
nucleation temperature, TN, as shown in Fig. 1c. As yet
there has been no liquid undercooled below the Curie
temperature in this study. The separation temperature
TS is strongly dependent upon the alloy composition,
while the TN is a weak function of composition despite
an increase in the maximum undercooling achievable
with the Co content. The weak relation between TN and
composition has a bearing upon the near-horizontal ap-
pearance of the liquidus in this system. The duration
time from TS to TN, termed!t , plays an important role
in the growth of liquid droplets.
By plotting the measured TS of twelve different com-
positions on the phase diagram [20], the metastable
liquid miscibility boundary has been established and
is presented in Fig. 2. By comparison, our directly-
determined gap is basically consistentwith the previous
MG which was derived from composition analysis on
the quenched samples [14], however the present dome
is depressed about 40 K. In Ref. [14], the drop release
Figure 2 Thephase diagramofCu-Co [20] from liquid to 1300K.Super-
posed on this diagram are: direct measurements of liquid separation (cir-
cles), calculatedmetastablemiscibility dome (thin solid line), and droplet
(squares) and matrix (triangles) compositions of seven Cu-30 wt% Co
samples solidified at various undercoolings. TCurie is the magnetic trans-
formation temperature.
TABLE I Average compositions of droplet and matrix for seven
Cu-30 wt% Co samples
Atomic percent cobalt
Undercooling








temperature was taken as the actual solidification tem-
perature, probably leading to an overestimate of the
latter. After separation of a homogeneous melt at TS,
the compositions of the two liquids would be expected
to follow the limits of the miscibility boundary during
slow cooling. As such, it should be possible to construct
the metastable MG postmortem by virtue of measured
compositions and solidification temperature. However,
difficulties arises in precisely determining the matrix
composition. Taking examples of seven Cu-30 wt%
Co specimens, Table I lists the average composition of
droplets and matrices given by WDS, and undercool-
ing. The concentration data represent the assessed re-
sults of several measurements. Superimposed on Fig. 2,
the content points of well-defined droplets almost fall
upon the miscibility boundary (small squares in Fig. 2),
while the matrix data (small triangles) appreciably di-
verge from the dome. This suggests, with a view to set-
ting up a metastable MG, that the composition analysis
should focus on the well-defined droplets (see follow-
ing section aboutmicrostructure), instead of thematrix.
This is because the Co content in a solidified matrix is
not uniform.
3.2. Microstructural selection
The amount of liquid undercooling !T is recognized
as an essential parameter in determining the final so-
lidified microstructures. As !T increased, all samples
examined at compositions ranging from 10 to 80 wt%
Co yielded two types of microstructures: dendritic, or
droplet-shaped morphology. This composition range
for separation is broader than that of a recent paper [13]
where no liquid separation was observed for the Cu-50
and 80 wt% Co alloys. It means that deeper undercool-
ing can be accessed in fluxing method than other tech-
niques for the Cu-Co system, owing to the avoidance
of external field stirring. The microstructural transition
can be elucidated by two Cu-50 wt% Co samples in
Fig. 3. At undercooling less than 80 K, the liquid was
situated in a “liquid+ solid” region of the phase dia-
gram, so that solidification commenced in a normalway
with the growth of primary "-Co dendrites (dark phase
in Fig. 3a). The Cu phase (bright) was formed through
the peritectic reaction. The whole sample was full of
this dendriticmorphology.Once undercooled below TS,
liquid-phase separation happened and thus resulted in





Abbildung 4.1: Phasendiagamme von Cu-Re (a) bzw. Cu-Co (b) als Beispiel für
stabile bzw. metastabile Mischungslücken [68,77].
Abkühlgeschwindigkeit, die die für den Materialtransport zur Verfügung stehende
Zeit direkt bestimmt und somit ebenfalls die Abmessung des Gefüges beeinflusst.
Daher ist anzunehmen, dass eine metastabile Mischungslücke weit unterhalb der
Schmelztemperatur bei gleicher Abschreckgeschwindigkeit geeigneter ist für pha-
senseparierte metallische Gläser mit kleinen Linearabmessungen der entmischten
Phasen.
Bevor in Abschnitt 4.2 eine metastabile Mischungslücke untersucht wird, soll




Als Grundlage für die Auswahl der für eine systematische Untersuchung der
Gd-Ti Mischungslücke notwendigen Proben dient das einzige bereits veröffentlichte
Phasendiagramm aus dem Jahr 1964 [48]. Es beschreibt ein monotektisches Erstar-
rungsverhalten mit einer stabilen Mischungslücke zwischen 35 und 87 At.% Gd und
einer kritischen Temperatur von 1520 ◦C (siehe Abbildung 4.2). Dabei handelt es
sich nicht um ein ausschließlich auf ausreichenden experimentellen Daten beruhen-
des Phasendiagramm. Einige Bereiche wurden mit thermodynamischen Modellen,
ähnlich der CALPHAD-Methode (siehe Abschnitt 2.3), speziell im Bereich der
Mischungslücke berechnet. Die Festkörperumwandlungen und die Löslichkeiten
beruhen auf experimentellen Daten.
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Abbildung 4.2: Gd-Ti Phasendiagramm mit monotektischem Erstarrungsverhalten,
einer stabilen Mischungslücke zwischen 35 und 87 At.% Gd und einer kritischen
Temperatur von 1520 °C [48].
Aufgrund der in diesem Phasendigramm dargestellten Mischungslücke wurden
zunächst Proben zwischen 35 und 80 At.% Gadolinium hergestellt. Darüber hin-
aus werden auch Proben mit der vermuteten monotektischen Zusammensetzung
Gd35Ti65 und mit höherem Titananteil von bis zu 95 At.% hergestellt, um Unter-
schiede zwischen den Bereichen innerhalb und außerhalb der Mischungslücke näher
zu untersuchen.
4.1.2 DSC Experimente zum Transformationsverhalten
Zur Untersuchung der Mischungslücke in Gd-Ti Legierungen ist es wichtig, In-
formationen über das gesamte Gleichgewichtsphasendiagramm zu erlangen. Dazu
dienen kalorimetrische Untersuchungen in einem Temperaturbereich zwischen 30 ◦C
und 1400 ◦C. Anhand dieser DSC-Messungen lassen sich die Temperaturen der
Phasenumwandlungen bestimmen. Die für die Bestimmung der Mischungslücke
wichtigen Entmischungsvorgänge lassen sich nur schwer mit Hilfe einer solchen
Messung ermitteln, da die Umwandlungen am äußeren Rand oder außerhalb des
Messbereichs liegen. Zum anderen ist das thermische Signal so schwach, dass
es kaum vom Signalrauschen zu unterscheiden ist. G. Wilde et al. [87] zeigten
jedoch in ihrer Arbeit, dass es dennoch möglich sein kann, Rückschlüsse auf ei-
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(a) Wärmefluss beim Aufheizen.























(b) Wärmefluss beim Abkühlen.
Abbildung 4.3: Kalorimetrische DSC Daten für verschiedene GdxTi100−x Legierungen
(x = 20− 70) beim Aufheizen (a) bzw. Abkühlen (b).
ne Mischungslücke zu ziehen. Dort wird beschrieben, dass sich der Beginn einer
Entmischung durch eine Mulde in der Abkühlkurve zeigen kann.
In Abbildung 4.3 werden die DSC-Daten für die verschiedenen Gd-Ti Legierungen
sowohl beim Aufheizen als auch beim Abkühlen gezeigt. Die erste Phasenumwand-
lung beim Aufheizen zeigt sich bei ca. 900 ◦C. Die Umwandlungstemperatur ist ein-
deutig unabhängig von der Legierungszusammensetzung. Es ist eine Abhängigkeit
der Peakhöhe und somit der Umwandlungwärme vom Titananteil zu bemerken. Da
sich die Intensität mit zunehmendem Titananteil vergrößert, ist daraus zu schlie-
ßen, dass es sich dabei in Übereinstimmung mit der Literatur um die peritektoide
Umwandlung βTi +αGd↔ αTi handelt. Sie ist mit einer strukturellen Phasenum-
wandlung von einer hexagonalen zu einer kubisch-raumzentrierten Ti-Phase im
Aufheizprozess verbunden.
Im Temperaturbereich von 1230 ◦C bis 1275 ◦C tritt eine Mehrfachpeakstruktur
auf. Ein Vergleich mit dem bekannten Phasendiagramm (siehe Abbildung 4.2)
lässt die Schlussfolgerung zu, dass es sich bei den Peaks um die eutektoide
βGd ↔ βTi + βGd (1230 ◦C) bzw. die allotrope αGd → βGd (1235 ◦C) Um-
wandlung, die eutektische Reaktion L↔ βGd + βTi (1240 ◦C) und die monotek-
tische Transformation L ↔ βTi + L′ (1275 ◦C) handelt, die alle in einem sehr
schmalen Temperaturbereich (≈ 50 K) zu erwarten sind. Der erste Peak, mit einer
Onset-Temperatur von ca. 1200 ◦C, ist der eutektischen Umwandlung zuzuord-
nen. Wegen ihrer geringen Wärmetönung ist die eutektoide Umwandlung in den
Messdaten nicht vom eutektischen Signal zu unterscheiden. Bei geringem Gadolini-
umanteil (Gd20Ti80) ist das Signal erwartungsgemäß sehr klein. Der zweite Peak
dieser Mehrfachpeakstruktur mit einer Onset-Temperatur von ca. 1240 ◦C ist der
monotektischen Umwandlung zuzuordnen. Für die Zusammensetzung Gd70Ti30
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verschmelzen die Peaks der monotektischen und der eutektischen Umwandlung. Die
Endtemperatur der Mehrfachpeakstruktur (ca. 1285 ◦C) stimmt annähernd mit der
in der Literatur [48] angegebenen Temperatur der monotektischen Umwandlung
(1275 ◦C) überein. Generell ist aber festzustellen, dass für die Erstarrungsreak-
tionen niedrigere Temperaturen (ca. 30 K) als in der Literatur gemessen worden
sind. Allein die peritektiode Umwandlung βTi + αGd ↔ αTi zeigt eine gute
Übereinstimmung mit dem bekannten Wert.
Die Abkühlkurven (siehe Abbildung 4.3 b) zeigen zwei markante Strukturen.
Zwischen 1120 ◦C und 1200 ◦C ist eine Stufe in den Abkühlkurven zu erkennen. Die
Stufe zeigt eine geringe Konzentrationsabhängigkeit und kann der βTi Erstarrung
(monotektische Reaktion L↔ βTi+L′) zugeordnet werden. Deutlicher hingegen ist
die eutektische Umwandlung zu erkennen, die sich bei hohen Gadoliniumanteilen
durch einen schmalen Peak bei einer Temperatur von 860 ◦C zeigt. Bei geringen
Gadoliniumanteilen tritt dieser Peak nicht auf. Der Unterschied der eutektischen
Temperatur beim Aufheizen und Abkühlen (ca. 300 K) ist durch das Unterkühlen
der Probe beim Abkühlen zu erklären, wodurch die Umwandlung verzögert wird.
4.1.3 Experimentelle Bestimmung der Temperatur der
Binodalen durch Abschreckexperimente
Zur Bestimmung der binodalen Temperatur, der Grenztemperatur der Mischungs-
lücke, eignen sich zwei verschiedene Ansätze. In beiden Fällen werden Gd-Ti
Proben in der Levitationsschmelzanlage zum Schweben gebracht, bis über die
Schmelztemperatur erhitzt und dann langsam wieder abgekühlt, um sie bei einer
gegebenen Temperatur zu halten. Anschließend wird die Stromversorgung der
Anlage abgeschaltet und die Probe fällt auf einen Kupferteller, der durch einen
guten Wärmetransport zu einer Rascherstarrung der Probe führt. Die Temperaturen
beim Abschrecken werden so gewählt, dass sie in ca. 50 ◦C Schritten einen Bereich
von knapp oberhalb der vermuteten binodalen Temperatur bis hin zu einer maximal
erreichbaren Unterkühlung abdecken.
Abhängig davon, ob die Abschrecktemperatur ober- oder unterhalb der binodalen
Temperatur liegt, werden sehr unterschiedliche Gefüge der abgeschreckten Proben
gefunden [46]. Oberhalb der Mischungslücke ist eine homogene Probe zu erwarten,
wohingegen unterhalb der binodalen Temperatur ein entmischtes, also ein sehr hete-
rogenes Gefüge zu erwarten ist. Durch diese Differenzierung zwischen entmischten
und nicht entmischten Proben lässt sich somit für alle Probenzusammensetzungen
die Entmischungstemperatur bestimmen. Anhand der in Abbildung 4.4 gezeigten
Serie von REM Aufnahmen bei konstanter Zusammensetzung und aufsteigender
Abschrecktemperatur ist eine solche Unterscheidung zwischen entmischtem und
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(a) Gd60Ti40 (T ≈ 1202 ◦C < Tc) (b) Gd60Ti40 (T ≈ 1300 ◦C < Tc)
(c) Gd60Ti40 (T ≈ 1398 ◦C < Tc) (d) Gd60Ti40 (T ≈ 1530 ◦C > Tc)
Abbildung 4.4: REM Aufnahmen der Gefüge bei gleicher Konzentration (Gd60Ti40)
und unterschiedlichen Abschrecktemperaturen (hell: Gd-reich, dunkel: Ti-reich). In
Klammern: Abschrecktemperatur.
nicht entmischtem Gefüge möglich. Zeigen die Abbildungen (a) und (b) bei hohen
Unterkühlungen noch eine deutliche Phasenseparation, ist in Abbildung (c) nur
noch ein geringer Anteil der entmischten Ti-reichen Phase zu erkennen. Schluss-
endlich zeigt die vierte REM Aufnahme bei der höchsten Abschrecktemperatur
keine entmischten Gefüge.
Für die zweite Methode werden die entmischten Proben mit Hilfe des Raster-
elektronenmikroskopes und des EDX-Detektors näher untersucht. Dazu werden
die genauen Elementkonzentrationen der einzelnen heterogenen, der Entmischung
zuzuordnenden Bereiche des Gefüges bestimmt. Die Konzentrationen für die titan-
bzw. gadoliniumreichen Strukturen geben somit die Grenzen der Mischungslücke
bei der Temperatur an, bei der die Probe abgeschreckt wurde.
Die Gd60Ti40 Probe in Abbildung 4.4 d ist von einer Temperatur T ≈ 1530 ◦C >
Tc (oberhalb der Mischungslücke) abgeschreckt. Selbst bei schneller Abkühlung
durchlaufen die zunächst homogenen Schmelztropfen die Mischungslücke. Pha-
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(a) Ti30Gd70 (T ≈ 1455 ◦C < Tc) (Inset: ver-
größertes Gd-reiches Gebiet mit αTi Dendriten
bzw. Kugeln.)
(b) Gd50Ti50 (T ≈ 1450 ◦C < Tc)
(c) Gd20Ti80 (T ≈ 1357 ◦C < Tc) (d) Gd5Ti95 (T ≈ 1444 ◦C < Tc)
Abbildung 4.5: REM Gefüge von verschiedenen Gd-Ti Legierungen (hell: Gd-reich,
dunkel: Ti-reich). In Klammern: Abschrecktemperatur.
senseparation führt dann noch vor dem Erstarren zu kleinen Ti-reichen Kugeln
in einer umgebenden Gd-reichen Matrix. Die verminderte Abkühlgeschwindigkeit
an der Oberseite der Probe, weit weg von dem kühlenden Probenteller, führt zu
leicht vergrößerten αTi Kugeln. Nur in einer schmalen Schicht angrenzend an
den Probenteller kann bei vereinzelten Proben die Phasenseparation vollständig
unterdrückt werden.
Im Gegensatz dazu zeigt Abbildung 4.4 b das Gefüge einer unter die binodale
Temperatur unterkühlten und von T ≈ 1300 ◦C < Tc abgeschreckten hypermo-
notektischen Gd60Ti40 Probe. Es besteht aus groben kugelförmigen Ti-reichen
Ausscheidungen in der Gd-reichen Matrix. Diese Grundzüge der Entmischung in
der Schmelze bleiben in der abgeschreckten Probe erhalten, obwohl die endgültige
Erstarrung erst bei einer geringeren Temperatur erfolgt. Der Effekt einer höheren
Unterkühlung unter die binodale Temperatur Tc führt zu einer beträchtlichen
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Vergröberung des phasenseparierten Gefüges und zu einer Reduzierung der Anzahl
der Ti-reichen Regionen in der Gd-reichen Matrix.
Die Konzentrationsabhängigkeit der Mischungslücke wird anhand der Gefüge
in Abbildung 4.5 beispielhaft illustriert. Mit zunehmendem Ti-Gehalt nimmt der
Gd-reiche Volumenanteil des phasenseparierten Gefüges in den Proben, die von
T < Tc abgeschreckt worden sind, schrittweise ab. Der Ti-reiche Volumenanteil
der phasenseparierten Gd50Ti50 Probe – abgeschreckt von T ≈ 1450 ◦C < Tc (siehe
Abbildung 4.5 b), ist offensichtlich größer als der der Gd70Ti30 Probe (siehe Abbil-
dung 4.5 a). Schließlich werden die Gd-reichen Bereiche zur Minoritätsphase für
die Gd20Ti80 Probe, abgeschreckt von T ≈ 1357 ◦C < Tc (siehe Abbildung 4.5 c).
Sie bilden grobe Gd-reiche Inseln innerhalb einer Ti-reichen Matrix. Die deutlich
sichtbare Phasenseparation in den beiden letztgenannten Zusammensetzungen
steht im Widerspruch zu dem vorhergesagten Gd-Ti Phasendiagramm [48], wo die
Mischungslücke bei der monotektischen Zusammensetzung von etwa 35 At.% Gd
endet. Auf der anderen Seite zeigen die Gd5Ti95 Proben kein Anzeichen für eine
Phasenseparation (siehe Abbildung 4.5 d). Dort ist ein Gefüge aus αTi Dendriten
unabhängig von der Abschrecktemperatur zu beobachten. Die Ti-reichen Domänen
weisen ein dichtes Netz von αTi Dendriten mit einigen Gd-reichen Einschlüssen in
den Zwischenräumen auf. Dies ist ein typisches Gefüge für kooperatives monotekti-
sches Wachstum. Die unterschiedlichen Erstarrungsgefüge der Ti-reichen bzw. der
Gd-reichen Schmelze weisen auf eine sehr asymmetrische Mischungslücke hin.
Die durchschnittlichen Kompositionen, 86 ± 3 At.% Gd der Gd-reichen Ma-
trix und 7,5 ± 3 At.% Gd der Ti-reichen Inseln, wurden durch EDX-Analysen
von repräsentativen 5µm× 5µm großen Messfeldern ermittelt. Diese Mittelwerte
entsprechen in etwa den Grenzen der Mischungslücke. Die großen angegebenen Feh-
lerbereiche ergeben sich aus dem komplexen inhomogenen Gefüge der analysierten
Bereiche. Darüber hinaus müssen die Elementkonzentrationen in erstarrten Proben
nicht notwendigerweise denen der entmischten Schmelze entsprechen, da die pha-
senseparierte Schmelze ihre Zusammensetzung bei der anschließenden Erstarrung
verändern kann. Dies wird für unterkühlte hypermonotektische Ti-Ce Proben mit
einer Mischungslücke berichtet [66]. Dort ist die durchschnittliche Ce-Konzentration
in den erstarrten Ti-reichen Domänen kleiner als bei der ursprünglichen Entmi-
schung und korreliert nicht mit der binodalen Zusammensetzung.
Innerhalb der Gd-reichen Matrix sind auch kleinere Kugeln von αTi, die typisch
für eine kasdadenartige Entmischung beim Abkühlen von Legierungen mit einer
temperaturabhängigen binodalen Linie sind [9, 46], und αTi Dendriten aus der
nachfolgenden Erstarrung (siehe Abbildung 4.6 a) zu erkennen. Daher ist der Ti-
tananteil der αGd-Phase selbst mit 2 At.% Ti viel kleiner als die durchschnittliche
Matrixzusammensetzung der phasenseparierten Schmelze. Bei Gd-reichen Legie-
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(a) Gd20Ti80 (T ≈ 1357 ◦C < Tc) (b) Gd70Ti30 (T ≈ 1400 ◦C < Tc)
Abbildung 4.6: REM Aufnahmen von Gefüge mit kaskadenartiger Entmischung einer
Ti-reichen bzw. eines entstehenden Umwandlungsrandes einer Gd-reichen Legierung
(hell: Gd-reich, dunkel: Ti-reich). In Klammern: Abschrecktemperatur.
rungen ist dies nicht zu beobachten. Hier entsteht durch eine βTi + αGd→ αTi
Transformation ein Umwandlungsrand um die Ti-reichen entmischten Kugeln
herum (siehe Abbildung 4.6 b).
4.1.4 Rekaleszenskurven im Abschreckprozess
Während der Levitationsexperimente wird der Temperaturverlauf der Proben mit
Hilfe von Pyrometer und Photodiode aufgezeichnet. Mit Hilfe dieser Tempera-
turverläufe lassen sich ähnlich wie bei den DSC Experimenten mögliche Pha-
senübergänge bestimmen. Es werden Rekaleszenzen beobachtet, die entstehen,
wenn eine Probe unterkühlt wird und damit ein Phasenübergang hinausgezögert
wird. Die Rekaleszenz zeigt sich durch ein sprunghaftes Ansteigen der Probentempe-
ratur. In Abbildung 4.7 ist der Temperaturverlauf beim Abschrecken einer Gd20Ti80
Probe gezeigt. Es ist der Temperaturverlauf zu sehen, den das Pyrometer ermittelt.
Zunächst wird die schwebende Probe langsam durch einen Gasstrom gekühlt. Dies
führt zu Abkühlraten von nicht mehr als 20 K/s. Erst durch das Auftreffen der
Probe auf dem Cu-Substrat sinkt die Temperatur rapide. In Abbildung 4.7 b ist
zu erkennen, dass das Abschrecken mit ca. 1600± 120 K/s stattfindet.
Um zu zeigen, dass es sich bei der Rekaleszenz nicht um eine metastabile Um-
wandlung handelt, wird neben dem Pyrometersignal auch die Photodiodenspannung
gezeigt. Die Photodiode hat eine erheblich höhere Aufnahmerate als das Pyro-
meter, wodurch auch Strukturen schneller Umwandlungen sichtbar wären. Eine
metastabile Phasenumwandlung ist bei keiner der in dieser Arbeit untersuchten
Proben zu erkennen.
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(b) Abschreckvorgang in verkleinerter Zeitskala.
Abbildung 4.7: Temperaturverlauf einer Gd20Ti80 Probe beim Abschrecken, aufge-
zeichnet mit dem Pyrometer. Tc ist die binodale Temperatur.
4.1.5 Experimentell ermittelte Mischungslücke im Vergleich zu
Literaturdaten
Die große Anzahl der Levitationsexperimente ist in Abbildung 4.8 zusammenge-
fasst und zusammen mit dem bekannten Phasendiagramm von J. L. Murray [48]
gezeigt. Die Ergebnisse des entweder makroskopisch homogenen oder grob phasen-
separierten Gefüges der von verschiedenen Temperaturen abgeschreckten Proben
werden durch unterschiedliche Symbole, offene und gefüllte Kreise, dargestellt.
Die Grenze zwischen diesen qualitativ unterschiedlichen Gefügen stellt die Grenze
der stabilen Mischungslücke, d.h. die binodale Linie [46], dar. Demnach decken
sich die experimentellen Daten nur auf der Gd-reichen Seite einigermaßen mit der
Mischungslücke von Gd-Ti Schmelzen des Phasendiagramms von J. L. Murray [48].
Unsere experimentellen Daten lassen darauf schließen, dass die Mischungslücke zu-
mindest von 10 bis 80 At. % Gd reicht und somit viel breiter ist als zuvor berichtet.
Die Diskrepanz ist nicht verwunderlich, da das berechnete Gd-Ti Phasendiagramm
aus Referenz [48] auf begrenzten experimentellen Daten beruht, welche keine Expe-
rimente zur Phasenseparation einschließen. Die monotektische Zusammensetzung
ist zwischen 5 und 10 At.% Gd zu erwarten und weit von der bisher angenommenen
Zusammensetzung von 35 At.% Gd aus Referenz [48] entfernt. Die Konzentration
des Monotektikums aus einer EDX-Flächenanalyse von 7,5± 3 At.% Gd stimmt
sehr gut mit dem beobachteten Erstarrungsgefüge überein. Die stabile Gd-Ti
Mischungslücke besitzt eine asymmetrische Form mit einer maximalen kritischen
Temperatur Tc von etwa 1580
◦C bei der Zusammensetzung Gd20Ti80, im Vergleich
zu 1520 ◦C bei der Zusammensetzung Gd63Ti37 in Referenz [48].
Das veröffentlichte Phasendiagramm wurde auch mit den Ergebnissen der Diffe-
renzkalorimetrie aus Abschnitt 4.1.2 verglichen. Die Onset-Temperaturen der
4.2 Existenz einer metastabilen Mischungslücke in Gd-Zr Schmelzen 43
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Abbildung 4.8: Vergleich des experimentell ermittelten Gd-Ti Phasendiagramms mit
Literaturdaten. Die aus den Aufheizkurven der DSC Experimente bestimmten Um-
wandlungstemperaturen sind durch verschiedene Symbole gekennzeichnet.
DSC-Peaks der Aufheizkurven sind in Abbildung 4.8 als Dreiecke dargestellt. Für
die Gd5Ti95 Proben konnte zudem eine Liquidustemperatur bei Tliq ≈ 1310 ◦C
gemessen werden, die ebenfalls aus Abbildung 4.3 ermittelt wurde. Die αTi → βTi
Übergangstemperatur stimmt mit der aus dem veröffentlichten Phasendiagramm
überein, wohingegen die monotektische und eutektische Temperatur etwa 35 K
niedriger gemessen wurden.
4.2 Existenz einer metastabilen Mischungslücke in
Gd-Zr Schmelzen
4.2.1 Kritische Diskussion
der existierenden Gd-Zr Phasendiagramme
Für das Gd-Zr Phasendiagramm existieren zwei unterschiedliche Versionen [42,92].
Diese weichen extrem in der Form der Liquiduslinie und der Lage des eutektischen
Punktes von einander ab. Die Diskrepanzen zwischen den beiden Phasendia-
grammen, welche in Abbildung 4.9 zu sehen sind, erfordern eine experimentelle
Überprüfung.
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Abbildung 4.9: Vergleich der beiden Gd-Zr Phasendiagramme von T. B. Massalski [42]
(schwarz) und von M. Zinkevich et al. [92] (grün). Außerdem enthalten ist die auf
der Datenbasis von Zinkevitch berechnete metastabile Mischungslücke (grün gestri-
chelt) sowie die von abgeschreckten Proben aus Levitationsexperimenten erhaltene
Gefügeinformation bezüglich der Entmischung (Kreise).
Das Phasendiagramm von M. Zinkevich et al. [92] sagt eine eutektische Zu-
sammensetzung von etwa 11 At.% Zirkonium voraus. Zudem besitzt die Liqui-
duslinie einen Sattelpunkt. Der Vorteil dieses Phasesdiagramms ist, dass es auf
einer CALPHAD Simulation beruht und man auch metastabile Zustände durch
Unterdrücken der festen Phasen berechnen kann. So konnte die Existenz ei-
ner metastabilen Mischungslücke mit einer maximalen kritischen Temperatur
(Tc ≈ 1320 ◦C < Tliq) direkt unterhalb des Sattelpunktes der Liquiduslinie bei 33
At.% Zirkonium abgeleitet werden (siehe gestrichelte Linie in Abbildung 4.9).
Betrachtet man aber das Gefüge eines gegossenen Stabes der vorhergesagten eutek-
tischen Zusammensetzung mit 11 At.% Zr, so sind αGd Dendriten mit nur einem
kleinen eutektischen Anteil in den interdendritischen Bereichen zu erkennen (siehe
Abbildung 4.10 a). Somit ist die Richtigkeit des Phasendiagramms von Zinkevitch
et al. im Bereich des eutektischen Punktes widerlegt.
Das von T. B. Massalski veröffentlichte Gd-Zr Phasendiagramm [42] weist eine
andere Form der Liquiduslinie auf. Zudem ist der eutektische Punkt Gd72,5Gd27,5
zu höheren Zikroniumanteilen verschoben (siehe Abbildung 4.9). Die gegossenen
Gd72,5Gd27,5 Stäbe, welche die von T. B. Massalski vorhergesagte eutektische
Zusammensetzung haben, zeigen ebenso kein rein eutektisches Gefüge (siehe Ab-
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(a) Gd89Zr11 (b) Gd72,5Zr27,5
Abbildung 4.10: REM Gefüge verschiedener Gd-Zr-Legierungen im gegossenen Zu-
stand. (a) Gd89Zr11 nicht-unterkühlte Probe mit αGd Dendriten (hell), (b) Gd72,5Zr27,5
Probe mit Zellen des αGd + αZr Eutektikums und einzelnen αZr Dendriten (dunkel).
(a) Gd89Zr11 (∆T ≈ 78 K) (b) Gd80Zr20 (∆T ≈ 130 K)
(c) Gd75Zr25 (∆T ≈ 80 K) (d) Gd67Zr33 (∆T ≈ 192 K)
Abbildung 4.11: REM Gefüge von abgeschreckten unterkühlten Gd-Zr Proben aus
Levitationsexperimenten mit unterschiedlichen Zusammensetzungen. Sie zeigen Gd-
reiche (hell) und Zr-reiche (dunkel) Dendriten sowie Bereiche eutektischer Erstarrung.
In Klammern: Unterkühlung.
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bildung 4.10 b). Neben den großen Bereichen mit eutektischer Struktur weisen die
Proben auch Anteile von αZr Dendriten auf. Somit stimmt auch das von T. B.
Massalski veröffentlichte Phasendiagramm nicht mit den Experimenten überein.
Um einen Anhaltspunkt für eine eutektische Zusammensetzung zu gewinnen,
werden die Gefüge der Stäbe mit Zirkoniumanteilen zwischen 11 und 27,5 At.% eben-
falls hinsichtlich des Eutektikums untersucht. Daraus ergibt sich näherungsweise,
dass das Eutektikum zwischen 20 und 25 At.% liegt. Dies wird durch vorläufige
Ergebnisse von neuen in situ Röntgenbeugungsuntersuchungen am Synchrotron
untermauert [45].
4.2.2 Erstarrungsgefüge unterkühlter Gd-Zr Proben
Zur Verifizierung einer durch die CALPHAD Simulation vorhergesagten metasta-
bilen Mischungslücke wurden Schmelztopfen mit Zirkoniumanteilen zwischen 11
und 33 At.% mit Hilfe der elektromagnetischen Schwebeschmelzanlage unterkühlt
und in diesem Zustand abgeschreckt. Die maximale Unterkühlung der Schmelze
von 190 K wird durch den Beginn der Kristallisation begrenzt.
In Abbildung 4.11 sind Gefüge von unterkühlten Gd-Zr Proben unterschiedlicher
Zusammensetzung zu sehen. Die Gefüge unterscheiden sich deutlich von Gd-Ti, bei
denen eine Entmischung sehr leicht zu sehen ist. Die Abbildung 4.11 c zeigt das
Gefüge einer abgeschreckten Gd75Zr25 Probe bei einer Unterkühlung von 80 K mit
einer Besonderheit. Das Gefüge besteht gleichzeitig aus αZr und αGd Dendriten,
welche von einer eutektischen Matrix umgeben sind. Ein Erstarrungsweg auf
Basis des Gleichgewichts-Phasendiagramms kann diesen Umstand nicht erkären.
Dies kann jedoch durch eine metastabile Phasenseparation der Schmelze vor dem
Erstarren verstanden werden.
Die entmischten Gebiete können unmittelbar zur Keimbildung für die dendriti-
sche Erstarrung der unterkühlten Schmelze führen. Das erklärt auch die geringe
Unterkühlbarkeit der Gd-Zr Schmelzen. Ein ähnliches Verhalten wurde bereits
in monotektischen Fe-Sn Schmelzen gefunden [22]. Die Zusammensetzung der
Dendriten mit Zr-8 At.% Gd bzw. Gd-14 At.% Zr liegt weit über den Grenzen der
Löslichkeit von αZr bzw. αGd [42]. Dies deutet auf die Existenz einer metastabi-
len Mischungslücke in der unterkühlten Gd-Zr Schmelze hin. Allerdings sind die
Dendritenzusammensetzungen nicht identisch mit den Grenzen der metastabilen
Mischungslücke, da sie sich durch die anschließende Erstarrung und Phasenum-
wandlungen ändern. Sie stimmen auch nicht mit der nach M. Zinkevich et al. [92]
berechneten metastabilen Mischungslücke überein.
Unterkühlungsexperimente für Gd-Zr Proben jenseits der eutektischen Zusam-
mensetzungen, z.B. Gd89Zr11 und Gd67Zr33, weisen keinerlei Anzeichen von Entmi-
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schung in der unterkühlten Schmelze auf. Aufgrund der berechneten metastabilen
Mischungslücke, die in Abbildung 4.9 gezeigt wird, sollte eine Entmischung der
Schmelze vor allem bei der Zusammensetzung Gd67Zr33 bereits bei geringer Un-
terkühlung erfolgen. Das kann experimentell jedoch nicht bestätigt werden. Wie
die Gefüge in Abbildung 4.11 b, c zeigen, sind Gefügemerkmale, die für eine
Entmischung sprechen, nur für Gd80Zr20 bzw. Gd75Zr25 zu erkennen. Für eine
realistische Datenbasis des Gd-Zr Phasendiagramms ist dort die eutektische Zu-
sammensetzung (siehe Abschnitt 4.2.1), aber auch die kritische Temperatur einer
möglichen metastabilen Mischungslücke zu erwarten.
Die Unterkühlbarkeit der Gd-Zr Schmelzen war außerordentlich schwierig zu
realisieren und auf ca. 190 K begrenzt. Es konnten keine der typischen groben
Erstarrungsgefüge für entmischte Schmelzen in den abgeschreckten Proben ähnlich
denen für die stabile Mischunglücke in Gd-Ti gefunden werden (siehe Abschnitt 4.1).
Dafür sind höhere Unterkühlungen erforderlich. Deshalb kann die Frage nach der
Existenz und der quantitativen Bestimmung der metastabilen Mischungslücke in
der Gd-Zr Schmelze nicht endgültig beantwortet werden.
4.3 Phasenseparation in Gd-Ti-Al-Cu Schmelzen
Im vorherigen Abschnitt 4.1 wurde die Phasenseparation der binären Gd-Ti Schmel-
ze experimentell untersucht. Legierungen mit hoher Glasbildungsfähigkeit sind
jedoch viel komplexer. Erst vor kurzem konnten H. J. Chang et al. phasenseparierte
metallische Gläser von Gd-Ti-Al-Cu bzw. Gd-Ti-Al-Co Legierungen durch rasche
Erstarrung mit dem Schmelzspinn-Verfahren herstellen [5]. In dieser Arbeit wurden
auch Mischungslücken in diesen quaternären Systemen mit Hilfe der CALPHAD
Methode berechnet.
Die Abbildung 4.12 zeigt den von H. J. Chang berechneten Gehaltsschnitt
Gd55−xTixAl25Cu20 mit der Mischunglücke und der Spinodalen. Durch Levitations-
experimente mit ausgewählten Zusammensetzungen (x = 0− 55) wurde überprüft,
ob eine Mischungslücke in der Schmelze auch für dieses quaternäre System verifiziert
werden kann. Metallische Gläser mit spinodaler Entmischung im Nanometerbereich
wurden von H. J. Chang et al. im mittleren Bereich um x = 25 bis 45 gefunden [5].
Eine Phasenseparation in Ti-reiche bzw. Gd-reiche Schmelzen ist deshalb vor allem
für diese Zusammensetzungen zu erwarten. Die Abkühlraten abgeschreckter massi-
ver Proben bei Levitationsexperimenten sind aber um Größenordnungen geringer
als bei dem in Referenz [5] angewandten Schmelzspinnverfahren (siehe Abbildung
4.7 b). Auch die mit der Schwebeschmelz-Apparatur erreichbare tiefste Temperatur
der unterkühlten Schmelze von ca. 900 ◦C ist an der Grenze der vorausberechneten
kritischen Temperatur der Phasenseparation.
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Abbildung 4.12: Gehaltsschnitt der quaternären Legierungen Gd55−xTixAl25Cu20, der
die von H. J. Chang et at. mit CALPHAD berechnete Mischungslücke (volle Linie)
und die Spinodale (gestrichelte Linie) zeigt [5]. Die in dieser Arbeit mit DSC Mes-
sungen bestimmten Liquidustemperaturen (Kreise) und die Temperaturbereiche der
abgeschreckten Proben aus Levitationsexperimenten (Streifen) sind angegeben.



















(a) Wärmefluss beim Aufheizen.


















(b) Wärmefluss beim Abkühlen.
Abbildung 4.13: Kalorimetrische DSC Daten für verschiedene Gd55−xTixAl25Cu20
Legierungen (x = 0− 55) beim Aufheizen (a) bzw. Abkühlen (b).
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(a) Ti55Al25Cu20 (T = 1200
◦C) (b) Gd35Ti20Al25Cu20 (T = 1290
◦C)
(c) Gd45Ti10Al25Cu20 (T = 1170
◦C) (d) Gd55Al25Cu20 (T = 1550
◦C)
Abbildung 4.14: Gefügebilder abgeschreckter levitierter Gd55−xTixAl25Cu20 Proben
unterschiedlicher Zusammensetzung zeigen die Abnahme des Volumenanteils von αTi
Primärdendriten (dunkel) und den Übergang zur Primärerstarrung von Gd2AlCu-
Dendriten mit abnehmendem Ti-Gehalt. In Klammern: Abschrecktemperatur.
Da Phasendiagrammdaten entlang dieses Schnittes praktisch kaum bekannt
sind, wurden eigene DSC Messungen für 6 Zusammensetzungen durchgeführt
(siehe Abbildung 4.13). Die Aufheiz- bzw. Abkühlkurven zeigen mehrere Peaks,
die für unterschiedliche Phasenumwandlungen stehen. Die aus den DSC Kurven
bestimmten Liquidustemperaturen sind in Abbildung 4.12 angegeben. Für Ti-reiche
Legierungen mit x > 10 liegen sie im Bereich von Tliq ≈ 1120 ◦C bis 1150 ◦C. Für
Gd-reiche Legierungen mit x ≤ 10 verschwindet der obere Peak in den DSC Kurven
und die Liquidustemperatur wird drastisch auf ca. Tliq ≈ 760 ◦C erniedrigt. Die
über die Primärerstarrung hinaus gehenden komplizierten Phasenumwandlungen
sind nicht Gegenstand dieser Arbeit.
Zur Verifikation der primär erstarrenden Phasen können zunächst bekannte Daten
der ternären Phasendiagramme der Randsysteme Ti-Al-Cu [65] bzw. Gd-Al-Cu [64]
betrachtet werden. Der Ti-reiche Bereich der Ti-Al-Cu Liquidusprojektion zeigt,
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dass die Legierung Ti55Al25Cu20 (x = 55) im Primärerstarrungsgebiet der Phase αTi
liegt. Schmelztemperaturen sind nicht angegeben. Die Erstarrungsbahn verläuft
weiter über die quasi-peritektische Reaktion L + αTi ↔ TiCuAl + TiAl bei
der Temperatur 1150 ◦C [65] nahe der durch DSC Messungen in dieser Arbeit
bestimmten Liquidustemperatur von Ti55Al25Cu20.
In Abbildung 4.14 werden die REM Aufnahmen der Erstarrungsgefüge von ab-
geschreckten Proben aus Levitationsexperimenten gezeigt. Die Erstarrungsgefüge
einer von ca. 1200 ◦C (ohne Unterkühlung) abgeschreckten Ti55Al25Cu20 Probe in
Abbildung 4.14 a werden von einem hohen Volumenanteil von αTi Primärdendriten
dominiert. Die Zusammensetzung 58,2 At.% Ti, 27,3 At.% Al, 14,5 At.% Cu wurde
mittels EDX bestimmt. Das interdendritische Gefüge ist inhomogen. Die Phase
mit der Zusammensetzung 38,5 At.% Ti-28,0 At.% Al 33,5 At.% Cu korreliert mit
der nach Q. Ran et al. [65] zu erwartenden Phase TiCuAl, die ein breites Homoge-
nitätsgebiet besitzt. Mit zunehmendem Gd-Gehalt wird der Hochtemperatur-Peak
der DSC Kurven für die Primärerstarrung von αTi zunehmend schwächer, ist
jedoch bis 20 At% Ti bei nahezu unveränderter Temperatur vorhanden. Das kor-
respondiert mit den in den Proben gut sichtbaren αTi Primärdendriten, deren
Volumenanteil mit fallendem Ti-Anteil kontinuierlich abnimmt (Abbildung 4.14 b,
c). Deren typische Zusammensetzungen in quaternären Legierungen enthalten
nur wenig Gd, z.B. 76,1 At.% Ti, 21,4 At.%, Al 2,1 At.% Cu, 0,5 At.% Gd in
Gd35Ti20Al25Cu20 (abgeschreckt von 1290
◦C). Die interdendritische Gd-reiche
Hauptphase ist natürlich völlig verschieden vom ternären Ti-Cu-Al Randsystem
mit einer repräsentativen Zusammensetzung 1,0 At.% Ti, 21,7 At.% Al, 19,8 At.%
Cu, 57,5 At.% Gd, die annähernd einer ternären Phase Gd2AlCu mit sehr geringen
Ti-Anteilen entspricht. Ein geringer Volumenanteil der primär erstarrten αTi Den-
driten bleibt auch in der Legierung Gd45Ti10Al25Cu20 erhalten (Abbildung 4.14 c),
obwohl kein signifikanter Peak in den DSC Kurven ermittelt wurde. Deshalb besteht
eine Unsicherheit der mit den DSC-Messungen bestimmten Liquidustemperatur
bei dieser Zusammensetzung. Diese Dendriten besitzen gegenüber den Ti-reicheren
Legierungen einen leicht erhöhten Gehalt von ca. 5 At.% Gd.
Im Gegensatz zur Ti-reichen Seite ist vom Erstarrungsverhalten des Gd-Al-Cu
Randsystems praktisch nichts bekannt. Es existiert nur ein isothermer Schnitt bei
500 ◦C. Die Legierung Gd55Al25Cu20 fällt demnach in den Koexistenzbereich von
drei Phasen Gd2Al, GdCu und GdAlCu [64]. Die Erstarrungsgefüge zeigen im
Gegensatz dazu Primärdendriten der Zusammensetzung 50,8 At.% Gd-28,5 At.%
Al 20,7 At.% Cu. Die Struktur dieser ternären Phase konnte nicht identifiziert
werden und ist auch in der Literatur bisher nicht bekannt. In Referenz [82] wird für
das zum Gadolinium benachbarte Seltene Erdelement Terbium eine Verbindung
Tb2AlxCu1−x mit einem breiten Homogenitätsgebiet (0 < x < 1) und kubischer
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(a) Gd25Ti30Al25Cu20 (T = 1400
◦C) (b) Gd25Ti30Al25Cu20 (T = 920
◦C)
Abbildung 4.15: REM Gefüge abgeschreckter levitierter Gd25Ti30Al25Cu20 Proben,
die den Einfluss der Abschrecktemperatur zeigen. Es ist eine Vergröberung der αTi
Dendriten mit größerer Schmelzunterkühlung zu erkennen.
Struktur (CsCl-Typ) beschrieben. Das legt die Existenz einer Verbindung Gd2AlCu
vom selben Strukturtyp nahe. Die ermittelte Liquidustemperatur Tliq ≈ 740 ◦C ist
deshalb der Primärerstarrung dieser ternären Phase zuzuordnen. Die Zusammen-
setzung der Primärdendriten im ternären Randsystem Gd55Al25Cu20 ändert sich
in einem weiten Bereich der Abschrecktemperatur von 969 bis 1500 ◦C praktisch
kaum. Eine Unterkühlung (T < Tliq ≈ 740 ◦C) wird nicht erreicht.
Da die Phasenseparation in der Schmelze vorwiegend für x = 30 bzw. 40 zu
vermuten ist (siehe Abbildung 4.12), wird der Einfluss der Unterkühlung für
Gd25Ti30Al25Cu20 eingehender untersucht. Der Vergleich von Proben, die von
T ≈ 1320 ◦C bzw. T ≈ 920 ◦C abgeschreckt werden, ist in Abbildung 4.15 gezeigt.
In beiden Fällen werden Gefüge mit αTi Primärdendriten gefunden. Es gibt
keinerlei Anzeichen einer Entmischung der Schmelze, obwohl die Unterkühlung der
in Abbildung 4.15 b gezeigten Probe Tliq−T = ∆T ≈ 200 K beträgt. Allerdings sind
die Längsskalen der Dendriten nach Erstarrung der unterkühlten Schmelze drastisch
vergröbert. Die Ursache ist die hohe Wachstumsgeschwindigkeit vorhandener Keime
der Primärphase in der unterkühlten Schmelze.
In den Abschreckexperimenten kann auch bei relativ stark unterkühlten Schmel-
zen keine Entmischung gefunden werden. Indes ist die tiefste erreichte Unterkühlung
erst an der Grenze der mit CALPHAD berechneten Mischungslücke zu sehen, wes-
halb eine solche Entmischung nicht eindeutig ausgeschlossen werden kann. In den
schmelzgesponnenen Bändern, die bei hohen Abkühlraten von etwa 105 K/s herge-
stellt wurden, sind die Linearabmessungen der entmischten Gebiete im Bereich von
10 nm [5]. Wie die Erfahrungen mit den binären Gd-Ti System zeigen, sind Gefüge,
die bei der Phasenseparation in der unterkühlten Schmelze auftreten, gröber eher
im Bereich von Millimetern (siehe Abbildung 4.4). Die von H. J. Chang et al. ge-
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fundenen nanoskaligen Gefüge sind eher auf eine Phasenseparation im Glaszustand
selbst zurückzuführen. Da bei niedrigen Temperaturen die Diffusion wesentlich
langsamer ist und unterhalb Tg auch der konvektive Transport ausscheidet, sind die




metallische Gläser auf Zr-Basis
Wie bereits in Abschnitt 2.2 ausgeführt, sind Systeme mit großen negativen Mi-
schungsenthalpien zwischen den Legierungselementen vorteilhaft für die Bildung
massiver metallischer Gläser [25]. Die Elemente Cu und Zr besitzen eine hohe
negative Mischungsenthalpie ∆Hm,Cu/Zr = −29 kJ/mol. Folglich gehören Cu-Zr Le-
gierungen mit 45 - 60 At.% Cu zu den wenigen binären Systemen, in denen die
Herstellung massiver metallischer Gläser mit Abmessungen von 1 - 2 mm Durch-
messer durch Gießen in Kupferkokillen gelang [80]. Das Legierungselement Al, das
mit Cu und Zr negative Mischungsenthalpien besitzt, ∆Hm,Cu/Al = −8 kJ/mol und
∆Hm,Al/Zr = −44 kJ/mol, verbessert die Glasbildung weiter [25].
Für die hinsichtlich ihrer Glasbildungsfähigkeit optimierte Zusammensetzung
Cu46Zr46Al8 ternärer Legierungen wurde von S. Pauly et al. [59] der größte Tem-
peraturbereich der unterkühlten Schmelze ∆Tx = Tx − Tg = 87 K ermittelt. In den
nachfolgenden Abschnitten wird der Einfluss zusätzlicher Legierungselemente wie
Gadolinium, Kobalt und Rhenium untersucht, die eine negative Mischungsenthalpie
mit mindestens einem Element Kupfer, Zirkonium bzw. Aluminium besitzen. Im
Mittelpunkt stehen der Einfluss auf die Glasbildungsfähigkeit und insbesondere
die Verbesserung der plastischen Verformbarkeit der massiven metallischen Gläser
durch mögliche Clusterbildung oder auch zusätzliche kristalline Phasenanteile in
der Matrix.
Die drei ausgewählten Komponenten unterscheiden sich im Legierungsverhalten
sehr stark. In den binären Randsystemen mit Gd und Co existieren im thermo-
dynamischen Gleichgewicht keine Mischungslücken in der Schmelze. Jedoch ist
die metastabile Mischungslücke in unterkühlten Cu-Co Schmelzen (siehe Abbil-
dung 4.1 b) seit langem bekannt [68]. Wie die Ergebnisse der Levitationsexpe-
rimente in Kapitel 4.1 zeigen, neigt auch die unterkühlte Gd-Zr Schmelze zur
Entmischung. Im Gegensatz zur metastabilen Mischungslücke in diesen beiden Sys-
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temen, zeigen binäre Cu-Re Schmelzen bereits im Gleichgewichtsphasendiagramm
eine Mischungslücke (siehe Abbildung 4.1 a) [77]. Es ist zu erwarten, dass diese
Unterschiede im Entmischungsverhalten der Legierungselemente sich nicht nur auf
Struktur- und Glasbildung sowie Phasentransformationen bei Erstarrungsprozes-
sen auswirken, sondern auch zu unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften der
Proben führen.
5.1 Einfluss von Gadolinium im System
(Cu46Zr46Al8)100-xGdx
Das Element Gd besitzt negative Mischungsenthalpien mit Kupfer und Alumi-
nium, ∆Hm,Gd/Cu = −27 kJ/mol bzw. ∆Hm,Gd/Al = −37 kJ/mol, und eine positive
Mischungsenthalpie mit Zirkonium, ∆Hm,Gd/Zr = +9 kJ/mol, die mit Miedema’s
Model [79] berechnet wurden. Diese negativen Mischungsenthalpien können die
Glasbildungsfähigkeit weiter erhöhen, so dass Stäbe aus metallischen Gläsern bis
10 mm Durchmesser gegossen werden konnten [15]. Allerdings konnte bisher in der
Literatur eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften metallischer Gläser
Cu47Zr46Al7Gd2 nur für Proben mit sehr kleinen Durchmessern (∅ = 1− 2 mm)
bestimmt werden [56].
Die Mehrkomponentenlegierung (Cu46Zr46Al8)100−xGdx (x = 1 bis 4) wurde aus
den Elementen Zr, Cu, Al und Gd mit einer Reinheit von 99,99 Gew.% durch
Lichtbogenschmelzen unter einer gereinigten Zr-gegetterten Argonatmosphäre
auf einer wassergekühlten Kupferplatte hergestellt. Die entstandenen Schmelz-
knöpfe werden in einem Kalttiegelhochfrequenzinduktionsofen nach Hukin [23]
unter Ar-Atmosphäre in Stäbe mit 6 mm Durchmesser und bis zu 75 mm Länge
umgeschmolzen (siehe Abschnitt 3.2.1). Stäbe mit 2 und 3 mm Durchmesser werden
dann durch ein Spritzgussverfahren hergestellt (siehe Abschnitt 3.3.1). Darüber
hinaus werden dünne Folien mit ca. 40µm Dicke in einem Splat-Quench-Apparat
produziert (siehe Abschnitt 3.3.2).
5.1.1 Struktur und Gefüge von Proben
mit unterschiedlichen Prozessbedingungen
Ähnlich wie die Basislegierung CZA = Cu46Zr46Al8 ist auch CZA100−xGdx eine
glasbildende Legierung. Die Röntgenbeugungsbilder (Abbildung 5.1) zeigen, dass
die gegossenen Stäbe mit 6 mm Durchmesser eine amorphe Struktur aufweisen,
wenn der Gd-Anteil nicht größer als 2 At.% wird. Kleine kristalline Anteile können
durch die Röntgenbeugung nicht ausgeschlossen werden. Erst CZA96Gd4 Proben
zeigen kristalline Reflexe der B2-CuZr Phase. Für diese Gadoliniumkonzentration
5.1 Einfluss von Gadolinium im System (Cu46Zr46Al8)100-xGdx 55
3 0 4 0 5 0 6 0 7 0
0
5 0 0
1 0 0 0
1 5 0 0
2 0 0 0
2 5 0 0
3 0 0 0
5 0 0 0



























Abbildung 5.1: Röntgenbeugungsdiagramme von gegossenen 6 mm dicken
CZA100−xGdx und CZA100−xCox Stäben. Die Röntgenbeugungsreflexe der
kristallinen Phasen B2-CuZr bzw. CuZrAl sind angegeben.
sind massive amorphe Stäbe nur bis zu einem Durchmesser von 3 mm zu erhalten.
Für höhere Gd-Anteile muss die Probengröße weiter reduziert werden.
In Abbildung 5.2 sind die REM-Aufnahmen zweier 6 mm dicker Stäbe mit
jeweils 1 bzw. 4 At.% Gadolinium dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass
bei beiden Gd-Anteilen keinerlei Ausscheidungen vorhanden sind und das Gefüge
sehr homogen ist. Somit scheinen geringe Beimischungen von Gadolinium keinen
sichtbaren Einfluß auf das Gefüge zu haben.
Zusammen mit den Ergebnissen der Röntgenuntersuchung zeigt sich, dass Gadoli-
nium in geringen Konzentrationen auch nur einen geringen Einfluss auf Glasbildung
und Struktur besitzt. Erst Anteile von 4 At.% führen zum Entstehen von kris-
tallinen Phasen in 6 mm dicken Stäben. Da 3 mm dicke Stäbe selbst bei diesem
Gd-Anteil noch keine kristallinen Reflexe aufweisen, ist zu vermuten, dass der
kritische Gd-Anteil, bis zu dem noch amorphe Proben zu erzielen sind, sich für
kleinere Probendurchmesser noch steigern lässt, wenn z.B. die durch das Herstel-
lungsverfahren bedingte Abkühlgeschwindingkeit der Schmelze nur groß genug
ist.
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(a) (b)
Abbildung 5.2: REM Aufnahmen mit Rückstreuelektronen zeigen homogene Gefüge
eines CZA99Gd1 (a) bzw. eines CZA96Gd4 (b) Stabes mit jeweils 6 mm Durchmesser.




















Abbildung 5.3: DSC Kurven von gegossenen CZA100−xGdx Stäben mit 3 mm Durch-
messer. Der exotherme Wärmefluss ist in willkürlichen Einheiten (w. E.) angegeben.
Die ermittelten Glasbildungs- und Kristallisationstemperaturen, Tg bzw. Tx, sind
durch Pfeile gekennzeichnet.
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Tabelle 5.1: Übersicht über Glasübergangstemperaturen Tg, Kristallisations-
temperaturen Tx, die daraus resultierenden Differenztemperaturen ∆T = Tx − Tg und
die Kristallisationsenthalpien Hx für alle untersuchten Probenarten und Gd-Anteile.
Ein Fehler auf die Kristallisationstemperaturen muss mit ca. ±5 ◦C angegeben werden.
Der Fehler der Glasübergangstemperaturen beträgt hingegen ca. ±10 ◦C.
Gd-Anteil (At.%) Probenart Tg(
◦C) Tx(
◦C) ∆T (◦C) Hx(J/g)
0 6 mm (Stab) 438 503 65 38,0
3 mm (Stab) 447 500 53 38,3
2 mm (Stab) 442 504 62 43,9
40 µm (Folie) 446 504 58 39,4
1 6 mm (Stab) 434 495 61 47,9
3 mm (Stab) 433 496 64 46,2
2 mm (Stab) 432 497 65 44,3
40 µm (Folie) 436 496 60 40,2
2 6 mm (Stab) 428 487 59 49,1
3 mm (Stab) 426 489 63 43,9
2 mm (Stab) 434 489 55 42,9
40 µm (Folie) 441 486 45 41,9
4 6 mm (Stab) - 477 - 32,4
3 mm (Stab) - 477 - 30,7
2 mm (Stab) - 480 - 30,0
40 µm (Folie) - 478 - 28,4
5.1.2 Thermische Stabilität der metallischen Gläser
Um weitere Informationen über den Einfluss von Gadolinium auf die Glasbil-
dungsfähigkeit der CZA-Legierung zu sammeln, sind Untersuchungen hinsichtlich
der thermischen Stabilität mit Hilfe der dynamischen Differenzkalorimetrie (DSC)
notwendig. Anhand der DSC-Kurven für 3 mm dicke Stäbe (Abbildung 5.3) ist
zu erkennen, dass die Zugabe von Gadolinium die Kristallisationstemperatur Tx
reduziert.
Kristallisiert die Grundlegierung CZA100 noch bei einer Temperatur von Tx =
500 ± 5 ◦C, verringert sich dieser Wert bei 1 At.% Gd auf Tx = 495 ± 5 ◦C, bei
2 At.% Gd auf Tx = 485
◦C und schlussendlich bei 4 At.% Gd auf Tx = 475
◦C.
Dies bestätigen ähnliche Tendenzen, die über schmelzgesponnene Bänder berich-
tet wurden [56]. Diese Werte für die dünnen Folien der Basislegierung können
mit Tg = 447
◦C [89] und Tx = 500
◦C [71] der gleichen Zusammensetzung ver-
glichen werden. Die zweite für die Stabilität der Gläser markante Temperatur,
die Glasübergangstemperatur Tg, zeigt jedoch keine eindeutige Abhängigkeit von
der Beimischung von Gadolinium (siehe Tabelle 5.1). Dies führt dazu, dass die
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Differenz zwischen Kristallisations- und Glasübergangstemperatur ∆T mit steigen-
dem Gd-Anteil geringfügig abnimmt. Das ist ein Anzeichen für eine verringerte
Glasbildungsfähigkeit mit zunehmendem Gd-Anteil [49].
Trotz einer durch Röntgenanlayse und REM Untersuchung nicht zu unterschei-
denden Struktur ist mit zunehmendem Gd-Anteil eine Verringerung der Kristalli-
sationsenthalphie zu beobachten. Allerdings ist festzuhalten, dass die Beimischung
von 1 At.% Gd zunächst zu einer höheren Kristallisationsenthalphie von 46,2 J/g
führt als bei der Grundlegierung (38,3 J/g). Erst dann nimmt sie mit zunehmendem
Gd-Anteil ab und unterschreitet auch den Wert der Basislegierung mit 30,7 J/g für
4 At.% Gd.
Aus Tabelle 5.1 ist zu entnehmen, dass für alle in dieser Arbeit untersuchten Pro-
benabmessungen (2 mm bis 6 mm dicke Stäbe und 40µm dicke Folien) ein ähnliches
Verhalten der beiden charakteristischen Temperaturen festgestellt werden kann.
Auch systematische Unterschiede der Kristallisationsenthalpie mit zunehmenden
Probendurchmessern sind nicht zu erkennen. Dies lässt die Schlussfolgerung zu,
dass die Unterschiede durch die amorphe Struktur und nicht durch kristalline
Anteile in den gegossenen Proben bedingt sind.
5.1.3 Mechanische Eigenschaften
Zur weiteren Charakterisierung des Einflusses von Gadolinium werden die mechani-
schen Eigenschaften der gegossenen Stäbe mit Hilfe von Druckversuchen untersucht.
Die dabei entstandenen Spannungs-Dehnungs-Diagramme bei Raumtemperatur
der gegossenen 2 und 3 mm dicken CZA-Gd Stäbe sind in Abbildung 5.4 dargestellt.
Zum Vergleich sind außerdem die Verformungskurven der Basislegierung abgebildet.
Die Abbildung zeigt zum Zweck der Reproduzierbarkeit der Messdaten für jeden
Gd-Anteil und jeden Probendurchmesser bis zu drei Wiederholungsmessungen des
Spannungs-Dehnungs-Verhaltens.
Die Basislegierung zeigt in der ersten Phase eine ausgeprägte lineare Abhängigkeit
zwischen Spannung und Dehnung, welche durch das Hookesche Gesetz beschrieben
wird. Dieser linearelastische Bereich erstreckt sich bis zu einer Streckgrenze Re von
1720±50 MPa bei einer Dehnung εe von 1,8±0,1 % für 2 mm dicke Stäbe. Die 3 mm
dicken Stäbe der Basislegierung besitzen eine leicht erhöhte Streckgrenze von Re =
1820±50 MPa bei einer Dehnung εe von ebenfalls 1,8±0,1 %. Daraus ergibt sich ein
Elastizitätsmodul E von 96± 1 GPa der 2 mm dicken Stäbe und von 102± 1 GPa
der 3 mm dicken Stäbe. Bei erhöhter Spannung flacht die Verformungskurve für die
2 mm dicken Stäbe der Basislegierung ab. Dies kann jedoch nicht als Übergang zu
einem plastischen Verhalten interpretiert werden, da es sich bei genauer Betrachtung
der Messdaten überwiegend nicht um plastische Verformung, sondern um einen
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Abbildung 5.4: Spannungs-Dehnungs-Diagramme (im Kompressionsmodus) für Stäbe
mit Durchmessern von 2 mm (a) bzw. 2 mm (b) der Gd-haltigen Legierung.
sägezahnförmigen Kurvenverlauf handelt. Dieser kann durch einen sich mehrfach
wiederholenden Prozess der Erzeugung und Ausbreitung von Scherbändern sowie
des Aufhaltens bereits existierender Scherbänder an Defekten hervorgerufen werden.
Bei einer maximalen Dehnung von εf = 2,3 ± 0,1 % und einer maximalen
Druckfestigkeit von Rm = 1910 ± 30 MPa, die in diesem Fall gleichbedeutend
mit der Bruchfestigkeit ist, kommt es zum endgültigen Bruch der Probe. Die
Basislegierung mit einem Probendurchmesser von 3 mm zeigt kein auch nur im
Ansatz plastisches Verhalten und bricht bereits mit dem Erreichen der Streckgrenze.
In einer Veröffentlichung von W. F. Wu et at. [89] wird von einer ”Quasiplästizität”
berichtet, wie sie hier beobachtet wurde. Dort wurde das Verformungsverhalten
unter Kompression einer Serie von 24 Proben mit 1,5 mm Durchmesser aus einer
Cu45Zr48Al7 Legierung untersucht. Diese Zusammensetzung lässt sich mit der in
dieser Arbeit verwendeten Basislegierung vergleichen. Unter diesen 24 von W.
F. Wu et at. untersuchten Proben gibt es Proben, die einen ”quasiplastischen”
Bereich mit grosser Ähnlichkeit zu dem in Abbildung 5.4 gezeigten Verhalten haben.
Bei anderen Proben kommt es direkt nach dem elastischen Bereich zum Bruch.
Diese ”Quasiplastizität” erklären W. F. Wu et al. unter anderem mit leichten
Verkippungen der Proben, die sich vergrößern oder zum Biegen der Proben führen
und so zu der irreführenden Interpretation von plastischer Deformation führen. So
können große Abweichungen von einer idealen zylindrischen Form der Proben zu
teilweise extremen scheinbaren plastischen Verformungen führen. Die Verkippung
kann aber nur im Extremfall eine Ursache für das beobachtete Verhalten sein.
Durch das Herstellungsverfahren der Verformungsproben in dieser Arbeit können
solche großen Verkippungen ausgeschlossen werden.
Das Hinzufügen von 1 At.% Gadolinium zur Basislegierung führt mit 93± 1 GPa
bei den 2 mm dicken Stäben und mit 96± 1 GPa bei den 3 mm dicken Stäben zu
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einer leichten Verringerung des Elastizitätsmoduls. Für die 2 mm dicken Stäbe
erhöht sich die Streckgrenze Re geringfügig auf 1780± 50 MPa bei einer Dehnung
εe von 1,9± 0,1 %. Auf die Druckfestigkeit Rm und die maximale Dehnung εf hat
die 1 At.%ige Beimischung von Gadolinium kaum Auswirkungen.
Sowohl die Streckgrenze Re als auch die Druckfestigkeit Rm der Stäbe mit 3 mm
Durchmesser verändert sich im Vergleich zu der Basislegierung kaum. Jedoch führt
die Beimischung von 1 At.% Gd zu einer deutlich höheren maximalen Dehnung
εf von 2,2± 0,2 %, bevor es zum endgültigen Bruch der Probe kommt. Auch hier
kann nicht in vollem Umfang von einer Plastizität gesprochen werden, da es sich
zum Teil wieder um Scherbänder oder Mikrobrüche handelt, die eine Plastizität
vortäuschen. Gleichwohl muss festgehalten werden, dass 1 At.% Gd, vor allem
bei einem Probendurchmesser von 3 mm, zu einer verbesserten Verformbarkeit
gegenüber der Basislegierung führt.
Sind die Veränderungen bei 1 At.% Gd noch als geringfügig zu betrachten, führt
die Beimischung von 2 At.% Gadolinium nun zu deutlichen Veränderungen im Ver-
formungsverhalten. So nimmt mit E = 81± 1 GPa das Elastizitätsmodul der 2 mm
dicken Proben deutlich ab. Auch die 3 mm dicken Stäbe zeigen mit E = 90±1 GPa
ein leicht verringertes Elastizitätsmodul. Noch deutlicher wird der Gadoliniumein-
fluss, wenn man die stark verringerte Streckgrenze Re = 1400± 100 MPa bei einer
Dehnung εe von 1,8 ± 0,4 % der 2 mm dicken Proben betrachtet. Beide Proben-
größen zeigen auch ein noch ausgeprägteres ”quasiplastisches” Verhalten, was zu
einer Druckfestigkeit Rm von 1730± 60 MPa bei einer maximalen Dehnung von
εf von 3,1± 0,1 % (∅ = 2 mm) bzw. Rm = 1790± 60 MPa bei εf von 2,9± 0,6 %
(∅ = 3 mm) führt.
Die 3 mm dicken Proben mit 4 At.% Gd zeigen keinerlei plastische Verformbarkeit
und brechen schon bei Spannungen von 1640±20 MPa bei einer maximalen Dehnung
von 1,9±0,1 %. Proben mit 2 mm Durchmesser zeigen bei Gadoliniumbeimischungen
von 4 At.% auch eine Verschlechterung der Verformbarkeit. Hier sinkt die maximale
Spannung auf 1700 ± 30 MPa bei einer maximalen Dehnung von 2,3 ± 0,1 %.
Die Elastizitätsmodule liegen in etwa bei den Werten der Proben mit 2 At.%
Gadolinium.
Die beobachtete Verbesserung des Verformungsverhaltens bei dem optimalen
Gd-Anteil von 2 At.% ist ähnlich wie die zuvor beschriebene bei Cu46Zr47−xAl7Gdx
Stäben mit geringeren Durchmessern von 1 und 2 mm [56].
5.1.4 Untersuchung der Bruchflächen
Bruchflächen spiegeln das unterschiedliche mechanische Verhalten der Proben in
der Druckprüfung wider. Die Abbildung 5.5 zeigt verschiedene Bruchflächen der
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(a) CZA100 −∅ = 3 mm (b) CZA100 −∅ = 3 mm
(c) CZA99Gd1 −∅ = 3 mm (d) CZA99Gd1 −∅ = 3 mm
(e) CZA98Gd2 −∅ = 3 mm (f) CZA98Gd2 −∅ = 3 mm
Abbildung 5.5: Bruchflächen ausgewählter Proben der Basislegierung CZA und mit
Beimischungen von Gadolinium CZA100−xGdx . Die Abbildungen (a),(c) und (e) zei-
gen REM Aufnahmen mit Sekundärelektronen der vollständigen Bruchflächen. Die
Abbildungen (b),(d) und (f) zeigen jeweils Vergrößungen der Abbildungen (a),(c) und
(e).
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Basislegierung und der mit Gadolinium legierten Proben als REM-Aufnahmen im
Sekundärelektronenmodus. Zwei verschiedene Grundmuster von Bruchflächen bzw.
eine Mischung der beiden sind zu erkennen. So zeigen die 2 mm dicken Proben der
Basislegierung CZA eine glatte Bruchfläche, die sich in einem Winkel von ≈ 45 ◦
mit der Probenachse ausgebreitet hat.
Dasselbe gilt auch für die Proben mit 1 At.% Gd sowohl mit 2 mm als auch mit
3 mm Durchmesser (siehe Abbildung 5.5 c,d), wobei es hier auch dazu kommen
kann, dass sich die zusammenhängende Bruchfläche in mehrere verkippte aufspaltet.
Die Proben mit 2 At.% Gd (siehe Abbildung 5.5 e,f) und mehr zeigen für beide
Probendurchmesser eine willkürliche und zerklüftete Bruchfläche etwa senkrecht
zur Probenachse. Die Basislegierung CZA mit einem Durchmesser von 3 mm (siehe
Abbildung 5.5 a,b) besitzt zum Teil eine Mischform aus glatter und zerklüfteter
Bruchfläche. Der Bruchwinkel beträgt wiederum ≈ 45 ◦. Das typische Venen- bzw.
Fischschuppenmuster der glatten Bruchflächen (siehe Abbildung 5.5 b,d) weist
darauf hin, dass die Proben durch die Diffusion freien Volumens in freie Scherbänder
große Verformungen erfahren haben. Die zerklüfteten Bruchflächen zeigen in der
Vergrößerung (siehe Abbildung 5.5 f) einen Spaltbruch ohne regelmäßige Struktur.
5.2 Einfluss von Kobalt im System
(Cu46Zr46Al8)100-xCox
Anders als Gadolinium besitzt Kobalt eine positive Mischungsenthalpie nicht mit
Zirkonium, aber mit Kupfer (∆Hm,Co/Cu = +26 kJ/mol) [79]. Dies führt dementspre-
chend zu einer Mischungslücke zwischen Co und Cu. Wie das Co-Cu Phasendia-
gramm in Abbildung 6.2 zeigt, handelt es sich um eine metastabile Mischungslücke.
Das Herstellungsverfahren und die Größe der Proben der Mehrkomponentenle-
gierung (Cu46Zr46Al8)100−xCox (x = 1, 2, 4) entsprichen denen der in Abschnitt
5.1 vorgestellten Gd-haltigen Legierung. Entsprechend werden aus den Elementen
Zr, Cu, Al und Co durch Lichtbogenschmelzen ca. 20 g schwere Schmelzknöpfe
hergestellt, die dann im Kalttiegelhochfrequenzinduktionsofen zu Stäben mit 6 mm
Durchmesser umgeschmolzen werden. Dünnere Stäbe mit 2 und 3 mm Durchmesser
werden wiederum mit Hilfe des Spritzgussverfahrens produziert. Ebenfalls werden
dünne Folien mit ca. 40µm Dicke in einem Splat-Quench-Apparat hergestellt.
5.2.1 Struktur und Gefüge der kobalthaltigen Proben
Trotz der Hinzugabe von Kobalt zur Basislegierung CZA bleiben CZA100−xCox
glasbildende Legierungen. Die Röntgenbeugungsbilder (siehe Abbildung 5.1) zeigen,
dass bei geringem Co-Anteil gegossene Stäbe mit 6 mm Durchmesser eine amorphe
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(a) (b)
Abbildung 5.6: Rückstreu-Elektronen-REM Aufnahmen eines CZA99Co1 (a) und eines
CZA96Co4 (b) Stabes mit jeweils 6 mm Durchmesser.
Struktur besitzen. Übersteigt der Co-Anteil jedoch 2 At.% ist die Struktur der
Legierung in großem Maße kristallin. Die Legierung CZA96Co4 zeigt neben kris-
tallinen Reflexen der B2-CuZr Phase auch einen Reflex einer kubischen CuZrAl
Phase [41]. Für diese Kobaltkonzentration sind massive amorphe Stäbe nur bis zu
einem Durchmesser von 3 mm zu erhalten. Für höhere Co-Anteile ist anzunehmen,
dass die Probengröße weiter reduziert werden muss um metallische Gläser zu
erhalten.
In Abbildung 5.6 sind die REM-Aufnahmen zweier 6 mm dicker Stäbe mit
jeweils 1 bzw. 4 At.% Kobalt dargestellt. Bei einem geringen Co-Anteil (siehe
Abbildung 5.6 a) sind keinerlei Ausscheidungen oder Heterogenitäten zu erkennen,
wohingegen bei 4 At.% Co (siehe Abbildung 5.6 b) ein Kontrast vorhanden ist. EDX-
Untersuchungen zeigen, dass der Kontrast nicht durch zwei Phasen unterschiedlicher
Zusammensetzung erzeugt wird. S. Pauly at al. [61] haben in ihren Cu-Zr-Al
Proben ebensolche sphäroide Ausscheidungen entdeckt. Sie kamen zu dem Schluss,
dass es sich um die entstehende B2-CuZr Phase handelt, die in die amorphe
Grundstruktur hineinwächst. Die hier vorliegende CZA96Co4 Legierung besitzt nach
den Röntgenuntersuchungen (siehe Abbildung 5.1) einen nur geringen amorphen
Anteil.
Zusammen mit den Ergebnissen der Röntgenuntersuchung zeigt sich, dass Kobalt
in geringen Konzentrationen auch nur einen geringen Einfluss auf Glasbildung und
Struktur besitzt. Erst Anteile von 4 At.% führen zum Entstehen von kristallinen
Phasen in 6 mm dicken Stäben. Da 3 mm dicke Stäbe selbst bei diesem Co-Anteil
noch keine kristallinen Reflexe zeigen, ist zu vermuten, dass sich der kritische
Co-Anteil, bis zu dem noch amorphe Proben zu erzielen sind, noch steigern lässt,
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(a)
(b)
Abbildung 5.7: TEM Aufnahmen mit SAD Muster eines CZA99Co1 Stabes mit 6 mm
Durchmesser. (a) in einem völlig amorphen Bereich und (b) in einem Bereich mit
kristallinen Einschlüssen (roter Kreis).
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Abbildung 5.8: DSC Kurven von gegossenen CZA100−xCox Stäben mit 3 mm Durch-
messer. Der exotherme Wärmefluss ist in willkürlichen Einheiten (w. E.) angegeben.
Die ermittelten Glasbildungs- und Kristallisationstemperaturen, Tg bzw. Tx, sind
durch Pfeile gekennzeichnet.
wenn der Probendurchmesser nur klein genug bzw. durch das Herstellungsverfahren
bedingt die Abkühlgeschwindingkeit der Schmelze groß genug ist.
Hochauflösende TEM-Aufnahmen in Abbildung 5.7 zeigen eine homogene amor-
phe Struktur der Co-haltigen Legierungen mit 6 mm Durchmesser, wie es durch
die Halo im SAD-Muster zu erkennen ist (siehe Abbildung 5.7 a). Allerdings lassen
sich auch kleine Einschlüsse mit einer kristallinen Struktur (siehe Abbildung 5.7 b)
finden, die in der glasartigen Matrix eingebettet sind und zu zusätzlichen Reflexen
im SAD-Muster führen. Der für höhere Co-Anteile in den REM-Aufnahmen fest-
gestellte Kontrast lässt sich durch die TEM-Untersuchungen wieder finden. Der
nachgewiesene kristalline Anteil der Co-haltigen Proben ist möglicherweise durch
Keimbildung in Folge chemischer Heterogenitäten ausgelöst, die aber auch mit den
TEM Untersuchungen nicht nachgewiesen werden können.
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Tabelle 5.2: Übersicht über Glasübergangstemperaturen Tg, Kristallisationstempera-
turen Tx, die daraus resultierenden Temperaturdifferenzen ∆T = Tx − Tg und die
Kristallisationsenthalpien Hx für alle untersuchten Probenarten und Co-Anteile.
Co-Anteil (At. %) Probenart Tg(
◦C) Tx(
◦C) ∆T (◦C) Hx(J/g)
1 6 mm (Stab) 422 500 79 43,1
3 mm (Stab) 447 500 53 38,9
2 mm (Stab) 434 500 66 44,3
40 µm (Folie) 437 500 63 39,2
2 6 mm (Stab) 429 497 68 43,5
3 mm (Stab) 441 497 56 18,0
2 mm (Stab) 450 497 47 44,4
40 µm (Folie) 447 497 50 39,5
4 6 mm (Stab) - - - -
3 mm (Stab) - 492 - 2,59
2 mm (Stab) 449 493 44 23,3
40 µm (Folie) 434 493 59 38,8
5.2.2 Thermische Stabilität der metallischen Gläser
Die Auswirkung des Elements Co auf die thermische Stabilität von massiven
amorphen CZA100−xCox Proben (∅ = 3 mm) bei isochronem Heizen mit einer Rate
von 20 K/min ist in Abbildung 5.8 gezeigt. Der erste Wendepunkt des endothermen
DSC-Signals wird als Glasübergangstemperatur Tg = 445
◦C bezeichnet. Die
starken endothermen Peaks mit den Onset-Temperaturen Tx = 500
◦C (x = 1),
495 ◦C (x = 2), 490 ◦C (x = 4) sind auf die Kristallisation der amorphen Matrix
zurückzuführen. Die Glasübergangstemperatur Tg ist nur in geringem Maß vom
Co-Anteil betroffen. Für die Kristallisationstemperatur Tx zeichnet sich ein leichter
Trend zu geringeren Temperaturen für höhere Co-Anteile ab. Dies deutet somit
auf eine geringere Glasbildungsfähigkeit hin. Die Kristallisationsenthalpie Hx sinkt
deutlich von 38,9 J/g (x = 1) über 18,0 J/g (x = 2) auf 2,59 J/g für (x = 4). Dieser
Rückgang der Kristallisatiosenthalpie ist deutlich ausgerägter als der bei den zuvor
untersuchten Gd-haltigen Legierungen. Er zeigt den deutlich höheren Einfluss von
Kobalt auf Glasbildung als Gadolinium. Der Vergleich mit der Basislegierung zeigt
eine deutliche Verschlechterung der Glasbildungsfähigkeit bei höheren Co-Anteilen
(x > 1).
In Tabelle 5.2 sind zusätzlich für alle in dieser Arbeit untersuchten Probenabmes-
sungen (2 mm bis 6 mm dicke Stäbe und 40µm dicke Folien) die entsprechenden
Temperaturen und Enthalpien dargestellt. Speziell an den Kristallisationsenthalpi-
en wird deutlich, dass bei einem Kobaltanteil von bis zu 2 At.% sowohl die Stäbe
5.2 Einfluss von Kobalt im System (Cu46Zr46Al8)100-xCox 67




1 2 0 0
1 6 0 0
























1 2 0 0
1 6 0 0

















Abbildung 5.9: Spannungs-Dehnungs-Diagramme (im Kompressionsmodus) für Stäbe
mit Durchmessern von 2 mm (a) bzw. 3 mm (b) der Co-haltigen Legierung.
als auch die Folien amorph sind. Bei einem Anteil 4 At.% Co zeigen die Enthalpien,
dass nur die Folien amorph herzustellen sind. Die Stäbe mit 2 mm Durchmesser
sind teilkristallin, die Stäbe mit 3 mm und 6 mm Durchmesser sind zu einem großen
Teil kristallin.
5.2.3 Mechanische Eigenschaften
Die Spannungs-Dehnungs-Diagramme der 2 bzw. 3 mm dicken CZA100−xCox Proben
in Abbildung 5.9 zeigen, dass kleine Co-Anteile (x = 1) zu einer geringen Verbesse-
rung des Verformungsverhaltens führen. Streckgrenze, maximale Spannung und
Elastizitätätsmodul unterscheiden sich nur geringfügig von der Basislegierung CZA.
Erst wenn der Co-Anteil auf 2 At.% erhöht wird, wird das Verformungsverhalten
sichtbar verbessert. Eine Streckgrenze von εe ≈ 2% und eine Bruchdehnung von
εf ≈ 4% für 2 mm Proben werden erreicht. Der Elastizitätsmodul von E =
100± 5 GPa und die Streckgrenze von Re = 1800 MPa bleiben nahezu unverändert.
Mit zunehmendem Durchmesser ändert sich das Verformungsverhalten deutlich
und es tritt eine größere plastische Verformung auf, die von einer Reduktion der
Streckgrenze auf Re = 800 bis 1600 MPa für die 3 mm dicken Proben begleitet
wird.
Für x = 4 ist der optimale Co-Anteil der metallischen Glasbildung für beide
Probenabmessungen überschritten, was zu einer weniger bedeutenden plastischen
Verformung und zu einer Streckgrenze von εe < 1% führt. Die offensichtliche
Streuung der Spannungs-Dehnungs-Kurven bei gleichem Co-Anteil und gleicher
Probengröße kann durch Differenzen in den Abkühlgeschwindigkeiten der Proben
während des Gießprozesses erklärt werden. Das kann lokale Strukturvariationen in
den gegossenen Stäben verursachen.
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Erst kürzlich wurde für Cu-Zr(-Al) basierte massive metallische Gläser gezeigt,
dass kristalline Anteile der B2-CuZr Phase die Plastizität bei gleichzeitiger Reduk-
tion der Streckgrenze [15,61] verbessern können. Im CZA-Co System wird diese
Veränderung im Verformungsverhalten durch einen höheren Co-Anteil (x = 4)
erzielt, was zu einem erhöhten kristallinen Volumenanteil der B2-CuZr Phase führt.
5.2.4 Untersuchung der Bruchflächen
Bei Betrachtung der Bruchflächen der Co-haltigen Proben in Abbildung 5.10 ist
ein Unterschied zu den Gd-haltigen Proben festzustellen. Unabhängig von der
Probengröße oder dem Co-Anteil besitzen die Co-Proben eine glatte Bruchfläche,
die sich in einem Winkel von ≈ 45 ◦ mit der Probenachse ausgebreitet hat. Die
glatte Bruchfläche erstreckt sich jedoch nicht in allen Fällen über den gesamten
Probenquerschnitt, da im Randbereich teilweise Stücke der Probe willkürlich
abgebrochen sind (siehe Abbildung 5.10 c, e). Es kommt jedoch nicht zu den
willkürlichen und zerklüfteten Bruchflächen senkrecht zur Probenachse wie bei
Proben bei hohem Gd-Anteil. Alle Buchflächen (siehe Abbildung 5.10 b, d, f) zeigen
wiederum ein typisches Venen- bzw. Fischschuppenmuster. Auch das Venenmuster
der Co-halten Proben unterscheidet sich von dem der Gd-haltigen Proben. So
besteht es in der CZA99Co1 Probe (siehe Abbildung 5.10 b) aus wechselnden groben
und feinen Fischschuppen. Für die CZA98Co2 Proben (siehe Abbildung 5.10 d) trifft
zu, dass die Größe der groben Fischschuppen zunimmt, so dass sich die Bereiche mit
feinen Fischschuppen mit glatten Flächen ohne Struktur abwechseln. Die Proben
mit 4 At.% Co zeigen das unregelmäßigste Venenmuster (siehe Abbildung 5.10 f).
Die Bereiche mit den Fischschuppen werden immer wieder von einer unregelmäßigen
Struktur unterbrochen, was auf plastische Verformung hindeutet.
5.3 Einfluss von Rhenium im System
(Cu46Zr46Al8)100-xRex
Rhenium besitzt eine viel größere positive Mischungsenthalpie mit Kupfer als Kobalt
(∆Hm,Re/Cu = +82 kJ/mol) [79]. Dies führt entsprechend zu einer Mischungslücke
zwischen Re und Cu in der Schmelze. Wie das Re-Cu Phasendiagramm in Abbil-
dung 4.1 zeigt, handelt es sich um eine stabile Mischungslücke.
Das Herstellungsverfahren und die Größe der Proben der Mehrkomponentenle-
gierung (Cu46Zr46Al8)100−xRex (x = 1, 2) entsprechen den in Abschnitt 5.1 und
5.2 vorgestellten Gd- und Co-haltigen Legierungen. Es wird auf Proben mit einem
Re-Anteil von 4 At.% verzichtet, da aufgrund der hohen Schmelztemperatur von
Rhenium keinerlei Glasbildung zu erwarten ist. Es stehen somit Re-haltige Proben
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(a) CZA99Co1 −∅ = 3mm (b) CZA99Co1 −∅ = 3mm
(c) CZA98Co2 −∅ = 2mm (d) CZA98Co2 −∅ = 2mm
(e) CZA96Co4 −∅ = 3mm (f) CZA96Co4 −∅ = 3mm
Abbildung 5.10: Bruchflächen ausgewählter Proben der Basislegierung und mit Bei-
mischungen von Kobalt. Die Abbildungen (a),(c) und (e) zeigen REM Aufnahmen
mit Sekundärelektronen der vollständigen Bruchflächen, wohingegen die Abbildungen
(b),(d) und (f) jeweils Vergrößungen der Abbildungen (a),(c) und (e) zeigen.
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Abbildung 5.11: Röntgenbeugungsdiagramme von gegossenen 2 mm bis 6 mm dicken
CZA100−xRex Stäben. Die Röntgenbeugungsreflexe der kristallinen Phasen B2-CuZr
bzw. CuZrAl sind angegeben.
als Stäbe mit 6, 3 und 2 mm Durchmesser zur Verfügung sowie dünne Folien mit
ca. 40µm Dicke, die in den nachfolgenden Abschnitten getrennt behandelt werden.
5.3.1 Struktur und Gefüge von Stäben mit Rheniumanteilen
Wie bereits in Abschnitt 5.1.1 erwähnt, besitzen die Röntgenbeugungsmuster
von gegossenen Stäben mit bis zu 6 mm Durchmesser der Basislegierung CZA =
Cu46Zr46Al8 die für amorphe Strukturen typische Halo. Das bedeutet, dass massive
amorphe Gläser auch bei moderaten Kühlraten gebildet werden können. Wie
anhand der Röntgenbeugungsmuster in Abbildung 5.11 zu sehen ist, reduziert
die Zugabe von Rhenium zur Basislegierung die Glasbildungsfähigkeit drastisch.
Rheniumhaltige massive amorphe Gläser sind nicht einmal für Durchmesser von
nur 2 mm zu erhalten. Die Röntgenbeugungsmuster der gegossen CZA100−xRex
Stäbe mit 2, 3 und 6 mm Durchmesser sind durch Reflexe der B2-CuZr Phase
(Raumgruppe: Pm3̄m) dominiert und zeigen weitere Reflexe einer CuZrAl-Phase
mit kubischer Struktur (Raumgruppe: Fd3̄m) [41]. Die Reflexe hängen weitgehend
nicht vom Stabdurchmesser ab, sind aber weniger ausgeprägt bei dünneren Stäben.
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(a) (b)
Abbildung 5.12: Rückstreuelektronen-REM Aufnahmen eines CZA99Re1 Stabes mit
(a) 3 bzw. (b) 2 mm Durchmesser.
Wie in Abbildung 5.12 zu sehen ist, weisen alle Proben eine dendritische Struktur
auf. Der äußere Rand der Stäbe besitzt eine säulenartige dendritische Struktur,
worin einige parallel ausgerichtete Dendriten eingebettet sind. Die parallel ausge-
richteten hellen B2-CuZr Dendriten dominieren die Mitte des Stabquerschnittes. In
Stäben mit 3 mm Durchmesser (siehe Abbildung 5.12 a) können die hellen B2-CuZr
Dendriten von der umgebenden dunkelgrauen CuZrAl Phase, welche sich peri-
tektisch bildet, unterschieden werden. In den interdendritischen Bereichen ist ein
feinkörniges eutektisches Gefüge zu beobachten. Wie in Abbildung 5.12 b gezeigt,
ist für 2 mm dicke Stäbe die dendritische Struktur aufgrund der höheren Abkühlrate
verfeinert und die Dendritenarme sind weniger wahrnehmbar. Der durchschnittli-
che sekundäre Dendritenarmabstand, oft als Maß für die Abkühlgeschwindigkeit
verwendet, vermindert sich geringfügig von etwa 0,9µm (∅ = 3 mm) auf etwa
0,8µm (∅ = 2 mm).
In den gegossenen Stäben fallen kleine Re-reiche Partikel von unterschiedlicher
Größe auf, welche über den gesamten Stabquerschnitt gleichmäßig verteilt sind.
Ihre Anzahl vergrößert sich für höhere Re-Anteile (x = 2), wobei sich auch größere
Partikel von einigen Mikrometern Größe bilden können (siehe Abbildung 5.12 a).
Eine ungefähre Zusammensetzung von ausgewählten größeren Re-reichen Partikeln
von 39 At.% Re, 32 At.% Zr, 12 At.% Cu und 17 At.% Al werden durch EDX
bestimmt. Diese Zusammensetzung unterscheidet sich deutlich von der binären
Re-Zr Vorlegierung, die für die Probenherstellung verwendet wird, und ist ein
starkes Indiz für das vollständige Aufschmelzen der Proben vor der Erstarrung.
Aus dem dendritischen Gefüge, welches in vielen Fällen ein kleineres Re-reiches
Teilchen im Zentrum hat, ist zu schließen, dass die Teilchen offensichtlich als Keime
für die dendritische Kristallisation dienen. Die erhöhte Re-Konzentration in der
Mitte der Dendriten ist durch den hellen Kontrast in den REM-Aufnahmen vom
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Abbildung 5.13: Röntgenbeugungsdiagramme von rasch erstarrten CZA100−xRex
Folien.
restlichen Gefüge zu unterscheiden. Wegen ihrer geringen Größe ist die genaue
Zusammensetzung der Re-reichen Teilchen nicht exakt durch EDX zu bestimmen.
Die größeren Re-reichen Teilchen scheinen nicht als Keim für die dendritische
Struktur zu dienen.
5.3.2 Struktur und Gefüge von rasch erstarrten dünnen Folien
mit Rheniumanteilen
Die dünnen Folien der CZA100−xRex Legierung sind im Gegensatz zu den massiven
Proben amorph, wie es anhand des typischen Halo-Musters im Röntgenbeugungs-
diagramm in Abbildung 5.13 identifiziert werden kann. Strukturuntersuchungen
mittels TEM zeigen ebenso die glasartige Beschaffenheit der dünnen Folien. Die
Nahbereichsbeugung (SAD) in Abbildung 5.14 zeigt ebenfalls den typischen amor-
phen Halo. Doch in einigen hochauflösenden TEM-Aufnahmen werden auch einzelne
nanometergroße kristalline Einschlüsse in der Glasmatrix gefunden, die nicht durch
Röntgenmethoden nachgewiesen werden können. Das SAD-Muster (siehe Abbil-
dung 5.14 b) zeigt die Überlappung der kristallinen Struktur und der amorphen
Matrix. Mit Hilfe von Nanobeugung können die kristallinen Einschlüsse als tetra-
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(a)
(b)
Abbildung 5.14: TEM Aufnahmen mit SAD Muster einer CZA99Re1 Folie, die (a)
einen amorphen Bereich und (b) nanometergroße Kristalle in einer amorphen Matrix
zeigen. Der rote Kreis markiert einen dieser Nanokristalle.
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Abbildung 5.15: DSC Kurven von rasch erstarrten dünnen CZA100−xRex Folien. Der
exotherme Wärmefluss ist in willkürlichen Einheiten (w. E.) angegeben. Die ermit-
telten Glasbildungs- und Kristallisationstemperaturen, Tg bzw. Tx, sind durch Pfeile
gekennzeichnet.
gonale CuZr2-Phase (Raumgruppe: I4/mmm) identifiziert werden. Diese zufällig
verteilten winzigen Partikel werden offensichtlich während des Abkühlvorgangs bei
niedrigen Temperaturen gebildet, wo CuZr2 auch für Cu-Anteile um 50 At.% eine
thermodynamisch stabile Phase wird (T < 715 ◦C).
5.3.3 Thermische Stabilität der metallischen Gläser
Die Wirkung des Elements Rhenium auf die thermische Stabilität der 40µm dicken
amorphen CZA100−xRex Folien bei isochronem Heizen mit einer Rate von 20 K/min
ist in Abbildung 5.15 gezeigt. Der leichte Aufschwung des endothermen DSC-
Signals mit einem Wendepunkt wird wie schon zuvor als Glasübergangstemperatur
definiert und bleibt bei Tg = 445± 2 ◦C für 1 At.%ige Re-Proben in etwa bei dem
gleichen Wert wie für die Basislegierung. Nur für die 2 At.%igen Re-Proben, in
denen die Glasbildungsfähigkeit reduziert ist, steigt Tg auf 455± 2 ◦C. Der starke
endotherme Peak mit der Onset-Temperatur Tx = 504
◦C stellt die Kristallisation
der Basislegierung dar. Die Zugabe von kleinen Re-Anteilen erhöht die Kristallisa-
tionstemperatur der amorphem Folien leicht auf Tx = 513
◦C (x = 1) und 510 ◦C
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Tabelle 5.3: Übersicht über Glasübergangstemperaturen Tg, Kristallisations-
temperaturen Tx, die daraus resultierenden Differenztemperaturen ∆T = Tx − Tg und
die Kristallisationsenthalpien Hx für alle untersuchten Probenarten und Re-Anteile.
Re-Anteil (At. %) Probenart Tg(
◦C) Tx(
◦C) ∆T (◦C) Hx(J/g)
1 6 mm (Stab) - 509 - 1,03
3 mm (Stab) - - - -
2 mm (Stab) - 508 - 1,31
40 µm (Folie) 445 513 68 34,5
2 6 mm (Stab) - - - -
3 mm (Stab) - - - -
2 mm (Stab) - 507 - 0,42
40 µm (Folie) 456 510 55 38,3
(x = 2). Die Röntgenanalyse zeigt bereits, dass sämtliche massive Re-Proben mit
2, 3 und 6 mm Durchmesser keinen oder nur einen sehr geringen amorphen Anteil
besitzen. Die Betrachtung von Tabelle 5.3 untermauert diese Erkenntnis. In den
meisten Fällen ist keinerlei Peak zu erkennen. Bei einer Probengröße von 2 mm ist
bei beiden Rheniumkonzentrationen jedoch noch ein kleiner Kristallisationspeak
festzustellen. Die kleinen Kristallisationsenthalpien um Hx = 1 J/g betragen aber
nur einen Bruchteil der Werte Hx = 38,3 J/g bzw. Hx = 34,5 J/g für amorphe Folien
mit Rheniumanteilen von 1 bzw. 2 At.%. Die zugehörigen Kristallisationstempe-
raturen liegen bei vergleichbaren Werten wie für die Folien. Die Messungen der
3 mm dicken Proben enthalten keinerlei Anzeichen für einen amorphen Anteil.
Erstaunlich ist jedoch, dass die 6 mm dicken Proben mit 1 At.% Rhenium noch
einen leichten Kristallisationspeak zeigen, was auf eine inhomogene Erstarrung
hinweist.
5.3.4 Mechanische Eigenschaften
Zur näheren Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften der gegossenen
2 und 3 mm dicken CZA100−xRex Stäbe wurden in gleicher Weise wie in den
Abschnitten 5.1.3 und 5.2.3 beschriebene Druckversuche unternommen. Spannungs-
Dehnungs-Diagramme werden in Abbildung 5.16 gezeigt. Die amorphen Stäbe
der Basislegierung CZA weisen eine hohe Festigkeit von 1900 ± 50 MPa und
eine spürbare elastische Dehnung von bis zu εe = 1,8% auf, zeigen jedoch keine
wesentliche plastische Verformung. Die leichte Abflachung der Spannungs-Dehnungs-
Kurven bei hohen Belastungen (1900±50 MPa) von Proben mit 2 mm Durchmesser
weist auf eine lokalisierte Scherbandbildung kombiniert mit Mikrorissen hin, jedoch
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Abbildung 5.16: Spannungs-Dehnungs-Diagramme (im Kompressionsmodus) für Stäbe
mit Durchmessern von 2 mm bzw. 3 mm der Re-haltigen Legierung CZA100−xRex .
Zum Vergleich (gepunktet) sind die Ergebnisse von S. Pauly et al. [61]: Cu47,5Zr47,5Al5
amorphe Stäbe (B2-CuZr Anteil < 5% ) und Stäbe mit einem hohen Volumenanteil
der kristallinen B2-CuZr Phase (≈ 50%).
nicht auf eine makroskopische plastische Verformung [89]. Die Ergebnisse sind
ähnlich wie bei den von S. Pauly et al. [61] untersuchten amorphen Cu47,5Zr47,5Al5
Proben, welche einen sehr geringen Volumenanteil der B2-CuZr Phase von weniger
als 5% besitzen. Sie sind ebenso in Abbildung 5.16 dargestellt.
Die Hinzugabe von kleinen Anteilen Rhenium führt nicht nur zum Übergang
von einer amorphen zu einer mikrokristallinen Struktur, sie verändert auch das
mechanische Verhalten in einem hohen Maße. Nur 1 At.% Re führt zu einer
drastischen Reduktion der Streckgrenze von 1950 MPa (x = 0) auf 600 MPa
(x = 1), nennenswerte plastische Dehnung εp = 3% und zu einem großen Bereich der
Verfestigung für eine Probe mit 3 mm Durchmesser. Die maximale Druckfestigkeit
übertrifft 1700 MPa. Für Proben mit kleineren Durchmessern, ∅ = 2 mm, ist ein
ähnliches Verhalten zu beobachten. Hier erhöht sich die Streckgrenze leicht auf
Re = 700 MPa auf Kosten der reduzierten plastischen Verformung εp = 1,5%.
Wenn der Re-Anteil auf 2 At.% erhöht wird, verbessert sich auch die plastische
Verformung, so dass die plastische Dehnung bis auf εp = 4% und die Bruchdehnung
bis auf εf = 5,5% für die 3 mm dicken Proben steigen kann. Die maximale
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(a) CZA98Re2 −∅ = 3mm (b) CZA98Re2 −∅ = 3mm
Abbildung 5.17: Bruchflächen ausgewählter Proben der Basislegierung und mit Bei-
mischungen von Rhenium. Die Abbildung (a) zeigt Sekundärelektronenaufnahmen
der vollständigen Bruchflächen, wohingegen die Abbildungen (b) eine Vergrößung der
Abbildungen (a) ist.
Druckfestigkeit erreicht beinahe 2000 MPa, wobei die Streckgrenze mit Re = 550
MPa durch den höheren Re-Anteil leicht vermindert wird. Für kleinere Durchmesser
∅ = 2 mm, steigt die Streckgrenze auf Re = 650 MPa wieder leicht an und die
plastische Verformung ist mit εp = 3% kleiner als bei den 3 mm dicken Proben,
was schon bei x = 1 der Fall war. Das E-Modul E = 100± 5 GPa bleibt sowohl
vom Re-Anteil als auch vom Durchmesser der Stäbe nahezu unbeeinflusst.
Wie in Abbildung 5.16 ebenfalls zu sehen ist, ähneln die Spannungs-Dehnungs-
Diagramme von CZA100−xRex Stäben den Proben von S. Pauly et al. [61] mit
einem hohen Anteil der kristallinen B2-CuZr Phase, die durch eine thermische
Behandlung aus einer glasbildenden Cu47,5Zr47,5Al5 Legierung hergestellt wurden.
Diese Proben weisen eine geringe Streckgrenze von nur Re = 550± 50 MPa und
eine verminderte maximale Druckfestigkeit von 1470± 10 MPa auf, besitzen jedoch
eine sehr hohe maximale Dehnung von εf = 11,3 ± 1%, was weit über der der
Proben mit hohem amorphen Anteil mit der gleichen Zusammensetzung liegt.
Dies kann mit einer Streckgrenze von Re = 500 ± 50 MPa, einer maximalen
Druckfestigkeit von 2000± 50 MPa und einer Dehnung von εf = 5,2± 1% einer
typischen kristallinen 3 mm dicken CZA98Re2 Probe verglichen werden. Allerdings
sind die Eigenschaften der Re-haltigen Proben, die neben der B2-CuZr Phase
auch andere kristalline Phasen enthalten, von der Cu47,5Zr47,5Al5 Legierung von S.
Pauly et al. dennoch zu unterscheiden. Dies zeigt sich nicht nur durch die höhere
maximale Belastbarkeit, sondern vor allem durch den steilen Anstieg dσ
dε
= 340 MPa/%
der Spannungs-Dehnungs-Kurve im nicht elastischen Bereich des Diagramms für
kristalline CZA98Re2 Proben mit ∅ = 3 mm, d.h. die Proben zeigen eine starke
Verfestigung. Dieses einzigartige mechanische Verhalten des Materials umfasst
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auch einen Anteil an plastischer Verformbarkeit und ist somit einigen metallischen
Gläsern überlegen.
5.3.5 Untersuchung der Bruchflächen
Die Bruchflächen spiegeln das unterschiedliche mechanische Verhalten der Proben
in der Druckprüfung wieder. Die REM-Aufnahme der amorphen Basislegierung
CZA100 zeigt eine glatte Bruchfläche mit dem typischen Venenmuster (siehe Ab-
bildung 5.5 a,b). Im Gegensatz dazu ist die Bruchfläche der CZA98Re2-Probe
(∅ = 3 mm) sehr zerklüftet und besteht aus einer gewellten Oberfläche (siehe
Abbildung 5.17), was eine plastische Verformung signalisiert. Es ergeben sich keine
reproduzierbaren Bruchflächen mit einem Winkel von etwa 45 ◦ zur Längsachse.
Diese Art der Bruchflächen wurde bereits bei Proben mit Gadolinium- oder Ko-
baltbeimischungen beobachtet, die einen hohen kristallinen Anteil aufweisen. Die
Bruchflächen ähneln sich für alle untersuchten Re-Anteile und Durchmesser.
6 Diskussion der Ergebnisse
6.1 Phasenseparation in Schmelzen
Die Phasenseparation in binären Randsystemen von Zirkonium- und Titanlegierun-
gen mit potenzieller metallischer Glasbildung wurde durch elektromagnetische
Levitationsexperimente untersucht. Die binodale Linie, d.h. die Linie im Phasendia-
gramm, unterhalb derer eine Phasenseparation in zwei unterschiedliche Schmelzen
auftritt, kann aus einer drastischen Veränderung des Gefüges der aus der Schwebe
abgeschreckten Schmelztröpfchen des Gd-Ti Systems bestimmt werden. Proben,
die von Temperaturen unterhalb der Binodalen abgeschreckt worden sind, zeigen
die typischen groben phasenseparierten Gefüge, was das Auftreten einer stabilen
Mischungslücke bedeutet. Die experimentellen Daten zeigen eindeutig, dass Gd-Ti
eine stabile Mischungslücke mit einer kritischen Temperatur von etwa 1580 ◦C bei
der Zusammensetzung Gd20Ti80 besitzt. Nach den in dieser Arbeit präsentierten
experimentellen Ergebnissen erstreckt sich diese von mindestens 10 bis zu 80 At.%
Gadolinium. Das ist viel breiter als bisher berichtet. Die monotektische Zusam-
mensetzung wird näherungsweise zwischen 5 und 10 At.% Gadolinium ermittelt.
Anhand von EDX-Messungen an einem Ausschnitt des monotektischen Gefüges
kann die Zusammensetzung auf 8± 2 At. % Gd eingeschränkt werden. Außerdem
besitzt die Mischungslücke eine asymmetrische Form, d.h. sie fällt sehr steil in Rich-
tung des Monotektikums ab und ist deutlich flacher in Richtung des Eutektikums
auf der Gd-reichen Seite. Das Abschrecken kann dazu führen, dass das Gefüge,
das schlussendlich erstarrt und in den Proben untersucht wird, nicht die nach
der Entmischung entstandenen Phasen reflektiert. Es kann zu Kaskadenprozessen
durch das Abschrecken kommen, wodurch sich neue Ausscheidungen aus den ent-
mischten Phasen bilden (auf der Gd-reichen Seite der Gd-Ti Legierung). Weitere
Eigenschaften des neuen Phasendiagramms, d.h. Umwandlungstemperaturen und
Löslichkeiten, decken sich weitgehend mit den bisher veröffentlichten Daten.
Im Gd-Zr System zeigten bereits die veröffentlichten Phasendiagramme deut-
liche Diskrepanzen in der Form der Liquiduslinie und so auch in der Lage des
eutektischen Punktes. Es gibt keinen Hinweis auf eine stabile Mischungslücke.
In dieser Arbeit können Hinweise auf eine metastabile Mischungslücke aus den
Gefügen der unterkühlten Schmelztröpfchen in der Nähe einer eutektischen Zusam-
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mensetzung Gd75Zr25 gewonnen werden. Unterkühlte Proben zeigen gleichzeitig
grobe Gadolinium und Zirkonium Primärphasenbestandteile, was auf eine vorherige
Entmischung der unterkühlten Schmelze hindeutet. Beim Gd-Zr System mit der
metastabilen Mischungslücke zeigt sich eine Problematik der hier verwendeten
Unterkühlungsmethode.
Die ungleichen Merkmale der Phasenseparation der beiden binären Systeme Gd-
Ti und Gd-Zr können auch zu einem großen Einfluss auf die Glasbildungsfähigkeit
Zirkonium bzw. Titan enthaltener metallischer Gläser bei der Hinzugabe von Gado-
linium führen. Die Phasenseparation glasbildender Mehrkomponentenlegierungen
mit Gadolinium und Titan erfolgt bei hohen Temperaturen und die entmischten
Regionen können möglicherweise sogar bei hohen Abkühlraten kristallisieren, wie
z.B. im Schmelzspinn- oder Splat-Quenching-Verfahren, während für Gadolinium
und Zirkonium enthaltende glasbildende Legierungen mit einer metastabilen Mi-
schungslücke eine Phasenseparation bei niedrigeren Temperaturen zu erwarten
ist, wo die amorphe Struktur beim schnellen Abschrecken eher eingefroren werden
kann.
Im 4-Stoffsystem Gd-Ti-Al-Cu können mit Hilfe von DSC Messungen Liquidus-
temperaturen für den Gehaltsschnitt Gd55−xTixAl25Cu20 bestimmt werden. Bei den
in dieser Arbeit erreichten Unterkühlungen können keine entmischten Strukturen
entdeckt werden. Lediglich eine Vergröberung der αTi Dendriten ist zu erkennen.
6.2 Mikrolegierung in metallischen Gläsern
Die Erzeugung zufällig verteilter chemischer Heterogenitäten in der amorphen
Matrix, verursacht durch Elemente mit positiver Mischungsenthalpie, ist ein inter-
essantes Konzept zur Verbesserung der plastischen Verformbarkeit von massiven
metallischen Gläsern. Dies wurde bereits für die Legierungen Cu46Zr47−xYxAl7 [54]
und Cu46Zr47−xGdxAl7 [56] gezeigt, indem eine gewisse plastische Verformung für
kleine Proben (∅ = 1 − 2 mm) in einem limitierten Konzentrationsbereich der
Elemente Yttrium und Gadolinium erreicht wurde. Für letzteres System können die
positiven Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften in der vorliegenden
Arbeit für eine ähnliche Zusammensetzung und für etwas größere Stabdurchmesser
bestätigt werden, wobei eine alternative Ursache dieses Effekts, d.h. die Fähigkeit
des Gadoliniums den Sauerstoff aus der Glasmatrix zu entfernen, noch zu unter-
suchen ist. Dies kann nicht nur die Glasbildungsfähigkeit [15], sondern auch die
mechanischen Eigenschaften verbessern.
Druckfestigkeitsuntersuchungen der (Cu46Zr46Al8)100−xCox Proben zeigen, dass
das Legieren mit Kobalt einen noch größeren Einfluß auf die plastische Verform-
barkeit hat als Gadolinium. Die Aufnahme von Sauerstoff aus der Glasmatrix
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durch Kobalt kann in diesem Fall ausgeschlossen werden. Deshalb kann davon
ausgegangen werden, dass die chemischen Heterogenitäten die Stärke der amorphen
Matrix erhöhen und zu einer höheren Widerstandsfähigkeit gegen eine Erweichung
innerhalb der lokalen Scherbänder führen. Das Ausscheiden von Clustern behin-
dert somit die Bewegung der Scherbänder. Die nanokristallinen Bereiche in der
Glasmatrix, welche auch durch die chemischen Heterogenitäten ausgelöst werden,
können auch zum verbesserten Verformungsverhalten beitragen.
Ähnlich wie bei den bisher untersuchten Systemen wird die größte Verbesserung
der plastischen Verformbarkeit für einen optimalen Co-Gehalt von 2 At.% erreicht.
Wenn diese Grenze überschritten wird (4 At.% Co), bildet sich ein bedeutender
Anteil von kristallinen Phasen in der Glasmatrix, welche durch Beugungsmuster und
durch die drastisch reduzierte Kristallisationsenthalpie der Proben nachgewiesen
werden. Für die Zusammensetzung (Cu46Zr46Al8)98Co2 ist ein Unterschied zwischen
Proben mit unterschiedlichen Abkühlraten, d.h. Probendurchmessern, ebenfalls
offensichtlich. Insbesondere für Proben mit größerem Durchmesser (∅ = 3 mm)
wird die verstärkte plastische Verformung von einer Verringerung der Streckgrenze
begleitet.
Es wurde erst vor kurzem gezeigt, dass kristalline B2-CuZr Heterogenitäten
die Plastizität des massiven metallischen Glases Cu-Zr(-Al) verstärken können,
wobei jedoch gleichzeitig die Streckgrenze absinkt [60,61]. In dem hier untersuchten
System (Cu46Zr46Al8)100−xCox wird ebenso ein Abfall in der Streckgrenze sowohl
für Proben mit einer geringeren Abkühlrate als auch für Proben mit höheren
Co-Anteilen (x = 4) gefunden. Diese Proben zeigen in beiden Fällen kristalline Vo-
lumenanteile. Daher kann die Stärkung der Glasmatrix durch Nanoheterogenitäten
auch durch die Auswirkungen von kleinen kristallinen B2-CuZr-Ausscheidungen
überlagert werden, die ebenso die Plastizität verbessern [15,60,61].
In dieser Arbeit wird gezeigt, dass amorphe Folien aus (Cu46Zr46Al8)100−xRex -
Legierungen hergestellt werden können. Aber trotz der großen Differenz zwischen
Kristallisationstemperatur und Glasbildungstemperatur Tx − Tg = 60 K, die oft
als ein Kriterium für hohe Bildungsfähigkeit verwendet wird [25], können keine
massiven metallischen Gläser aus Re-haltigen Zusammensetzungen hergestellt
werden.
Die Zugabe von geringen Anteilen von Rhenium zur Basislegierung Cu46Zr46Al8
führt zu einer drastischen Reduzierung der Glasbildungsfähigkeit und somit auch
zur Kristallisation der gegossenen Stäbe. Sie besitzen von den metallischen Gläsern
deutlich zu unterscheidende mechanische Eigenschaften. Das Konzept des Mikro-
legierens mit Rhenium unterscheidet sich wesentlich von dem mit Gadolinium,
Yttrium oder Kobalt, welche zwar ebenso eine positive Mischungsenthalpie mit min-
destens einem der Elemente der massiv glasbildenden Basislegierung Cu46Zr46Al8
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besitzen, jedoch nicht eine ähnlich hohe Schmelztemperatur wie Rhenium (3186 ◦C)
aufweisen. Dies steht auch im Kontrast zu verbesserten kritischen Durchmessern
von Cu-Zr-Al basierten massiven metallischen Gläsern, die Zusätze des hochschmel-
zenden Elementes Iridium enthalten. Dort profitiert die Glasbildungsfähigkeit unter
anderem von den positiven Mischungsenthalpien von Iridium mit allen anderen
Bestandteilen der Legierung und vom Atomgrößenunterschied [36]. Um das Erstar-
rungsverhalten der Re-Legierungen zu verstehen, werden die Phasendiagramme der
binären Randsysteme von Rhenium und die beiden wichtigsten Elemente Kupfer
und Zirkonium betrachtet. Das Randsystem Cu-Re [77] zeichnet sich durch eine
weite Mischungslücke aus, die durch die positive Mischungsenthalpie [3] verursacht
wird. Im Zr-Re-System [43] existieren wegen der großen negativen Mischungs-
enthalpie eine Reihe von intermetallischen Phasen. Auf der Zr-reichen Seite des
Phasendiagramms erstarrt bei 1593 ◦C eine ReZr2-Phase, die somit eine deutlich
höhere Schmelztemperatur aufweist als ein typisches Cu-Zr-Al massives metalli-
sches Glas (913 ◦C) [15]. Nur für hohe Abkühlraten, die beim Splat-Quenching
erreicht werden, können Re-reiche intermetallischen Phasen vollständig unter-
drückt werden und ein (Cu46Zr46Al8)100−xRex metallisches Glas kann entstehen.
Die nanometergroßen CuZr2-Ausscheidungen, die in den amorphen Folien mit Hilfe
von TEM nachgewiesen werden können, sind nicht während des Erstarrungspro-
zesses, sondern eher während der Abkühlung nach der Erstarrung entstanden.
Während des Gießprozesses der massiven Stäbe können Partikel der Re-reichen
intermetallischen Phasen aus der übersättigten Schmelze ausgefällt werden und
dann zur Keimbildung und Kristallisation der B2-CuZr Dendriten im halbflüssigen
Zustand vor Glasbildung führen. Danach kristallisiert die CuZrAl Phase und der
Erstarrungsweg endet in einem Eutektikum. Allerdings sind Abkühlraten im Spritz-
gussverfahren 102−103 K/s [76] in der Regel hoch genug, um den eutektoiden Zerfall
der B2-CuZr Phase in CuZr2 + Cu10Zr7 zu verhindern, der durch das binäre Cu-Zr
Phasendiagramm [2] nahegelegt wird. Daher stellen die Gefügebestandteile in
den gegossenen massiven (Cu46Zr46Al8)100−xRex Stäben einen metastabilen Zu-
stand dar. Die vorherrschende B2-CuZr Phase ist offensichtlich die Phase, die die
mechanischen Eigenschaften der Proben bestimmt.
Der Anteil der B2-CuZr Phase, welche die Ursache der Eigenschaftsänderung ist,
kann durch die Zugabe von Rhenium gesteuert werden und führt zu einem ähnlichen
Verhalten wie bei S. Pauly et al. [61] und der ternären Cu-Zr-Al Legierung. Dort
erfolgt die Kontrolle des B2-Phasen Anteiles jedoch durch eine Wärmebehandlung.
In dieser Arbeit ist ein alternativer Weg zur Kontrolle des B2-Phasen Anteiles
über eine Mikrolegierung vorwiegend mit Rhenium beschrieben. Ein Unterschied
zwischen den beiden Methoden zeigt sich in der in dieser Arbeit erreichten höheren
Kaltverfestigung, die wegen zusätzlicher kristalliner Phasen auftritt.
7 Zusammenfassung
In der vorliegenden Arbeit wurden die Herstellung von Clustermaterialien von
Legierungen mit metallischer Glasbildungsfähigkeit und deren Eigenschaften un-
tersucht. In Levitationsexperimenten wurde zunächst die Phasenseparation in
unterkühlten Schmelzen der binären Systeme mit positiver Mischungsenthalpie
Gd-Ti und Gd-Zr in einer elektromagnetischen Levitationsanlage experimentell
aufgeklärt. Wenn Schmelzen unter die Binodale unterkühlt werden, entmischen sie
in Bereiche mit unterschiedlicher Zusammensetzung. Aus den signifikanten Unter-
schieden der Gefüge von Proben, die von einem Zustand innerhalb bzw. außerhalb
der Mischungslücke auf einem Kupfersubstrat abgeschreckt wurden, konnte die
Form der Mischungslücke in der Gd-Ti Schmelze als Funktion der Temperatur
und der Konzentration bestimmt werden. Diese erstreckt sich von 10 bis 80 At.%
Gadolinium und ist wesentlich ausgedehnter als bisher vermutet. Ihre kritische
Temperatur 1580 ◦C liegt bei der Zusammensetzung Gd20Ti80. Im Gegensatz zu
Gd-Ti konnte für Gd-Zr Schmelzen wegen der geringeren positiven Mischungsent-
halpie keine stabile Mischungslücke gefunden werden. Jedoch deutet die simultane
dendritische Kristallisation der Primärphasen Gadolinium und Zirkonium in bis zu
100 K unterkühlten Proben auf die Existenz einer metastabilen Mischungslücke
unterhalb der eutektischen Temperatur hin. Eine durch CALPHAD Rechnungen
vorhergesagte Mischungslücke in der Schmelze des quaternären Systems Gd-Ti-Cu-
Al, für das dünne Bänder phasenseparierter Gläser mit dem Schmelzspinnverfahren
hergestellt wurden, konnte nicht bestätigt werden. Die mit der elektromagnetischen
Levitationsanlage erreichte minimale Abschrecktemperatur (920 ◦C) lässt aber
keine endgültige Aussage zu.
Ein weiteres Ziel der Arbeit war es, die Wirkung geringer Anteile der Ele-
mente Gadolinium, Kobalt und Rhenium auf eine Cu-Zr-Al Legierung mit guter
Glasbildungsfähigkeit zu ermitteln. Die genannten Elemente zeichnen sich durch
positive Mischungsenthalpie sowie Mischungslücken in Schmelzen mit unterschied-
lichen Hauptkomponenten der binären Randsysteme Gd-Zr, Cu-Co bzw. Cu-Re
der Basislegierung aus. Die Wirkung dieser Mikrolegierungselemente auf Glasbil-
dungsfähigkeit, Struktur, thermische Stabilität und mechanische Eigenschaften
erwiesen sich als abhängig vom Mikrolegierungselement, seiner Konzentration
und den Abkühlbedingungen. Massive metallische Gläser mit Durchmessern 2 bis
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6 mm der Zusammensetzung (Cu46Zr46Al8)100−xZx (x = 0 − 4) konnten für Z =
Gd, Co mit dem Spritzgießverfahren hergestellt werden. Dabei erhöht sich die
Glasbildungsfähigkeit für geringe Gd-Beimischungen sogar bis 2 At.%, während
sie für Kobalt nur leicht reduziert wird. In Abhängigkeit von x verringern so-
wohl Gadolinium als auch Kobalt die Kristallisationstemperatur der Cu46Zr46Al8
Basislegierung um bis zu 25 K, während die Glasbildungstemperatur Tg nahezu
unverändert bleibt. Legieren mit optimalen Gehalten von Gadolinium und Kobalt
bis zu 2 At.% führt zu einer plastischen Verformbarkeit im Vergleich zum spröden
Verhalten des massiven metallischen Glases Cu46Zr46Al8. Im Druckversuch wurden
z.B. Bruchdehnungen bis εf = 4% in (Cu46Zr46Al8)98Co2- bzw. (Cu46Zr46Al8)98Gd2-
Proben mit 3 mm Durchmesser erreicht. Die maximale Druckfestigkeit und das
Elastizitätsmodul bleiben gegenüber der Basislegierung nahezu unverändert. Weite
Gebiete der Bruchflächen solcher mikrolegierter Gläser zeigen die Abwesenheit
von Scherbändern, was ein Zeichen für eine inhomogene Verformung ist und zum
Versagen der Proben führt.
Selbst geringe Zugaben von Rhenium (1 At.%) setzen die Glasbildungsfähigkeit
drastisch herab. Es konnten nur amorphe Folien von ca. 40µm Dicke durch Splat-
Quenching hergestellt werden, obwohl sich die Kristallisationstemperatur für
(Cu46Zr46Al8)98Re2 etwas erhöht. Gegossene massive Proben besitzen ein kris-
tallines Gefüge bestehend aus Primärdendriten der intermetallischen Verbindung
B2-CuZr und der kubischen Phase CuZrAl als Hauptbestandteile. Kleine Teilchen
einer Re-reichen Phase sind unregelmäßig in der Probe verteilt. Diese werden
beim Erstarrungsprozess zuerst ausgeschieden und triggern offensichtlich die Kris-
tallisation der B2-CuZr Phase, wie Gefügebilder beweisen. Im Vergleich zu den
metallischen Gläsern besitzen die massiven Gussproben außergewöhnliche mecha-
nische Eigenschaften, hohe Festigkeit verbunden mit plastischer Dehnung bis 4 %
und einen ausgedehnten Bereich der Kaltverfestigung bei reduzierter Streckgrenze.
Diese Eigenschaften werden durch den hohen Volumenanteil der B2-CuZr Phase
bestimmt.
8 Ausblick
Mit Hilfe der Levitationsexperimente konnte das Entmischungsverhalten von
Schmelzen mit reaktiven Elementen Ti, Zr, Gd bestimmt werden, die bisher
experimentell kaum zugänglich waren. Die Grenzen der Methode wurden bei der
Bestimmung der metastabilen Mischungslücke und bei mehrkomponentigen Legie-
rungen mit guter Glasbildung sichtbar. Die vorhandene EML-Anlage gestattet es
nicht, Temperaturen der Schmelze unter 900 ◦C zu erreichen. In Zukunft wären
in situ Untersuchungen durch Röntgenbeugung mit Synchrotronstrahlung oder
Neutronenbeugung interessant, die einen direkten Nachweis der Entmischung bzw.
der Erstarrungssequenz anhand der Beugungsbilder gestatten und Unsicherheiten
wegen weiterer Phasenumwandlungen beim Abschreckprozess vermeiden [74].
Phasenseparierte metallische Gläser sind zwar ein interessanter Gegenstand der
Grundlagenforschung, besitzen aber wegen der erforderlichen hohen Abkühlrate und
den daraus resultierenden geringen Probenabmessungen sowie ihres spröden Verhal-
tens kaum Aussicht auf praktische Anwendung. Dagegen stellt das Mikrolegieren
im Bereich weniger Atomprozent mit Elementen positiver Mischungsenthalpie, das
in dieser Arbeit verfolgt wurde, ein durchaus aussichtsreiches Konzept für die Op-
timierung mechanischer Eigenschaften von Materialien auf der Basis von massiven
metallischen Gläsern dar. Die Fragen nach einer möglichen Bildung von nanokris-
tallinen Clusterstrukturen und dem Mechanismus der Erhöhung der plastischen
Verformbarkeit bedürfen zukünftig weiterer wissenschaftlicher Untersuchungen.
Auch die gezielte Keimbildung stabiler bzw. metastabiler kristalliner Phasen durch
Ausscheidungen in der Schmelze, die z. B. durch Rhenium erreicht wurden, kann
neben einer Kontrolle der Phasenumwandlungen durch Wärmebehandlung, des
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mm Durchmesser. (a) in einem völlig amorphen Bereich und (b) in
einem Bereich mit kristallinen Einschlüssen. . . . . . . . . . . . . 64
5.8 DSC Kurven von gegossenen CZA100−xCox Stäben. . . . . . . . . 65
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[12] C. Fan und A. Inoue. Improvement of mechanical properties by precipitation
of nanoscale compound particles in Zr-Cu-Pd-Al amorphous alloys. Materials
Transactions, 38(12):1040–1046, 1997.
[13] H. Flandorfer, J. Grobner, A. Stamou, N. Hassiotis, A. Saccone, P. Rogl,
R. Wouters, H. Seifert, D. Maccio, R. Ferro, G. Haidemenopoulos, L. Delaey
und G. Effenberg. Experimental investigation and thermodynamic calculation
of the ternary system Mn-Y-Zr. Zeitschrift für Metallkunde, 88(7):529–538,
1997.
[14] S. G. Fries. Vortrag: Processing and Designing Multicomponent Alloys.
Thermo-Calc Advanced Training Course - Aachen, Sept. 2008.
[15] H. M. Fu, H. Wang, H. F. Zhang und Z. Q. Hu. The effect of Gd addition
on the glass-forming ability of Cu-Zr-Al alloy. Scripta Materialia, 55(2):147 –
150, 2006.
[16] X. L. Fu, Y. Li und C. A. Schuh. Mechanical properties of metallic glass
matrix composites: Effects of reinforcement character and connectivity. Scripta
Materialia, 56(7):617 – 620, 2007.
[17] A. L. Greer. Metallic Glasses. Science, 267(5206):1947–1953, 1995.
[18] W. Gruner. Determination of oxygen in oxides by carrier gas hot extraction
analysis with simultaneous COx detection. Fresenius’ Journal of Analytical
Chemistry, 365:597 – 603, 1999.
[19] C. C. Hays, C. P. Kim und W. L. Johnson. Microstructure Controlled Shear
Band Pattern Formation and Enhanced Plasticity of Bulk Metallic Glasses
Containing in situ Formed Ductile Phase Dendrite Dispersions. Physical
Review Letters, 84:2901–2904, 2000.
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gehören: Frau Müller-Litvanyi für die Anfertigung der Schliffe, Frau Pichl für die
REM- und EDX-Untersuchungen, Frau Mickel für die TEM-Untersuchungen, Herr
Klauß für die Druckversuche und zu guter Letzt natürlich Herr Lindenkreuz für die
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gliedern der Kristallzüchter-Arbeitsgruppe für die angenehme Arbeitsatmosphäre.
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